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Introduction de l’e´tude et pre´sentation
du mate´riau
24 1. Introduction de l’e´tude et pre´sentation du mate´riau
Ce chapitre introductif de´crit tout d’abord le contexte industriel nucle´aire du projet, meˆme
si l’e´tude en elle-meˆme est situe´e tre`s en amont de ces conditions. Il s’agit de l’e´tude du com-
portement du gainage combustible des re´acteurs a` eau pressurise´e, en conditions hypothe´tiques
accidentelles (sce´nario d’Accident par Perte de Re´frige´rant Primaire (APRP)). En particulier,
le domaine d’inte´reˆt est le tout de´but du transitoire accidentel consistant en une brusque e´le´-
vation de la tempe´rature par rapport aux conditions nominales de fonctionnement.
L’e´tude a porte´ exclusivement sur l’alliage de zirconium M5TM , qui est ensuite pre´sente´.
Dans ces conditions hypothe´tiques accidentelles, a` haute tempe´rature, le mate´riau subit notam-
ment une transformation de phases allotropique α→ β, qui le modifie en profondeur.
Enfin, la proble´matique scientifique et la de´marche de la the`se sont aborde´es. Comme l’ont
montre´ les e´tudes ante´rieures (notamment Forgeron et al. (2000), Fre´chinet (2001), Kad-
dour (2004)), cette transformation de phases influence directement le comportement me´canique
du mate´riau. Si ce comportement peut-eˆtre mode´lise´ macroscopiquement et phe´nome´nologi-
quement de manie`re satisfaisante (Forgeron et al. (2000)), une compre´hension plus fine du
comportement du mate´riau dans le domaine biphase´ (i.e. entre 800 et 960°C environ) ne´cessite
des investigations supple´mentaires en amont, qui sont l’objet de ce manuscrit.
Les conditions amont de l’e´tude, non repre´sentatives des conditions en re´acteur, sont e´gale-
ment de´crites.
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1.1 Contexte industriel de l’e´tude
1.1.1 Gainage combustible des Re´acteurs a` Eau Pressurise´e (REP)
Cette e´tude s’inscrit dans un projet de soutien au nucle´aire industriel, i.e. aux re´acteurs
nucle´aires actuellement en service et concerne plus particulie`rement la tenue du gainage com-
bustible en alliage de zirconium M5TM des Re´acteurs a` Eau Pressurise´e (REP). Ces re´acteurs
constituent l’essentiel du parc actuel (100% en France, environ 80% en Europe et environ 60%
dans le monde) et font partie des re´acteurs dits de deuxie`me ge´ne´ration (Lemaignan et Motta
(1994), Bacher (2005), Boiron (2008)).
Dans cette technologie (REP), la chaleur est produite dans le cœur du re´acteur (figure 1.1)
par une re´action de fission du combustible nucle´aire, constitue´ d’uranium enrichi (sous la forme
d’oxyde d’uranium UO2 ou de MOX). Le taux d’enrichissement du combustible en isotope U-
235 peut varier de 3 a` 5%, selon les pays et leur re´glementation. Le combustible se pre´sente sous
la forme de pastilles empile´es et confine´es dans un gainage me´tallique, l’ensemble constituant
un crayon (figure 1.2). Ces crayons combustibles sont regroupe´s paralle`lement au sein d’assem-
blages par l’interme´diaire de grilles et de tubes guides (figure 1.2 : assemblage « 17x17 » de
264 crayons, 24 tubes guides et 1 tube d’instrumentation). Selon les cas, une cuve de REP est
charge´e avec 120 a` 250 de ces assemblages combustibles, soit environ de 130 a` plus de 260 km
de gainage.
Figure 1.1 – Cœur d’un Re´acteur a` Eau Pressurise´e (REP, d’apre`s un sche´ma de la Commission
de Re´gulation Nucle´aire ame´ricaine (NRC))
Le fluide caloporteur utilise´ dans les REP est principalement de l’eau (avec quelques addi-
tifs) : on la fait circuler sous pression (environ 155 bars) dans le circuit primaire et au sein des
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assemblages de crayons afin d’extraire la chaleur produite par le cœur du fait de la re´action
en chaˆıne de fission. La tempe´rature de ce re´frige´rant primaire est de l’ordre de 280°C a` l’en-
tre´e du cœur, et atteint environ 320°C en sortie. Cette chaleur est ensuite transfe´re´e au circuit
secondaire par l’interme´diaire de ge´ne´rateurs de vapeur d’eau, sous une pression d’environ 55
bars et a` une tempe´rature de 270°C. Cette vapeur entraˆıne un syste`me de turbines relie´es a` des
alternateurs producteurs d’e´lectricite´ avant de se condenser, le surplus calorifique e´tant e´vacue´
par le circuit tertiaire de re´frige´ration.
Figure 1.2 – Assemblage combustible et de´tail d’un crayon combustible (d’apre`s des sche´mas
d’EDF)
La re´action de fission est mode´re´e a` la fois par la hauteur d’insertion des crayons de com-
mande (figure 1.2), qui contiennent des absorbants neutroniques et sont inse´re´s dans les assem-
blages combustibles, et par l’eau du circuit primaire elle-meˆme, en fonction de sa concentration
en bore.
Afin de compenser en partie la pression de 155 bars exerce´e par l’eau sur le gainage combus-
tible, de l’he´lium est introduit sous pression (30 bars) dans le ple´num des crayons. Par ailleurs,
lors de la re´action de fission, les produits de re´action, notamment gazeux, restent confine´s avec
l’oxyde d’uranium a` l’inte´rieur du crayon, ce qui accroˆıt la pression interne qui agit sur la gaine.
La gaine constitue la premie`re barrie`re de confinement du combustible nucle´aire, les bar-
rie`res suivantes e´tant le circuit primaire et l’enceinte de confinement du re´acteur. En tant que
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telle, une attention particulie`re est donc porte´e a` son inte´grite´ dans le cadre des e´tudes de
suˆrete´. Cette triple barrie`re de confinement des matie`res radioactives fait partie du concept de
« de´fense en profondeur » qui est applique´ pour la conception des re´acteurs nucle´aires.
1.1.2 Conditions nominales de fonctionnement
En conditions nominales, durant son se´jour en re´acteur, la gaine est soumise a` des charge-
ments se´ve`res (Armand et al. (1977), Franklin et al. (1983), Decours (1989), Lemaignan et
Motta (1994), Traccucci et Leclercq (1996), Barbu et Massoud (2008), Mardon (2008)) :
– chargement thermique :
La tempe´rature de la gaine est voisine de la tempe´rature de l’eau du circuit primaire
(280-320°C). Ne´anmoins, e´tant en contact avec les pastilles de combustible en face in-
terne, cette tempe´rature peut localement eˆtre plus importante (de l’ordre de 360°C au pic
de tempe´rature) ;
– chargement me´canique :
En face externe, la gaine subit la pression du re´frige´rant (155 bars) et en face interne
la pression induite par l’he´lium introduit initialement (30 bars) et par les gaz de fission
cre´e´s au fur et a` mesure de la fission du combustible. Il faut e´galement noter que les pas-
tilles ont tendance a` gonfler et a` induire des de´formations radiales et axiales de la gaine
(« Interaction Pastille-Gaine » ou IPG). En pre´sence notamment d’iode, produit par la
re´action de fission, la gaine peut ainsi subir de la corrosion sous contrainte en face interne ;
– oxydation et hydruration :
La face externe de la gaine est en contact avec l’eau du circuit primaire et une couche
de zircone apparaˆıt par oxydation du me´tal. Cette couche d’oxyde, dont l’e´paisseur peut
atteindre quelques dizaines de microns en fin de vie (Zircaloy-4), diminue la conductivite´
thermique, ce qui augmente le gradient de tempe´rature dans l’e´paisseur de la gaine et
affecte la transmission de la chaleur au fluide. La re´action d’oxydation libe`re, par dis-
sociation des mole´cules d’eau, de l’hydroge`ne, dont une partie (5 a` 20% environ selon
l’alliage) pe´ne`tre par diffusion dans la gaine. Son accumulation tend a` fragiliser la gaine,
notamment par la formation d’hydrures a` basses tempe´ratures.
Ces points sont importants car les phe´nome`nes d’oxydation et d’hydruration sont limi-
tants pour la dure´e de vie du combustible en re´acteur (proble´matique haut « burn-up »
ou taux de combustion) ;
– irradiation :
Le gainage combustible est traverse´ par un flux de neutrons e´mis par la re´action de fis-
sion. Une partie de ces neutrons interagit avec le mate´riau, entraˆınant des « de´placements
d’atomes » et donc des « de´fauts d’irradiation », ce qui modifie ses proprie´te´s. Le nombre
de de´placements d’atomes subi de´pend bien entendu des conditions spe´cifiques de chaque
re´acteur, mais on conside`re qu’au cours du se´jour de trois ans en re´acteur les atomes de la
gaine subissent chacun en moyenne environ une vingtaine de de´placements (20 « de´place-
ments par atome » ou dpa) par rapport a` leur position d’e´quilibre dans le re´seau cristallin.
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Les effets de l’irradiation et de ces de´placements sont divers : augmentation de la concen-
tration de boucles de dislocations qui entraˆıne un durcissement et une perte de ductilite´,
modifications dimensionnelles qui re´sultent de la croissance sous irradiation (cre´ation de
lacunes) et du fluage d’irradiation (fluage spe´cifique aux conditions d’irradiation), dis-
solution, de´composition ou repre´cipitation des phases interme´talliques, qui influencent
notamment les proprie´te´s de corrosion.
En fonctionnement normal, ainsi que lors des sce´narios d’incidents de fonctionnement les
plus probables (de l’ordre de 10−4 a` 10−2 par re´acteur et par an en termes de probabilite´ d’oc-
curence), les crite`res de suˆrete´ imposent que l’inte´grite´ de la gaine soit pre´serve´e. Un grand
nombre d’e´tudes concernent ainsi le comportement de la gaine en conditions nominales ou in-
cidentelles. Ici, l’e´tude porte sur des conditions accidentelles.
1.1.3 Conditions accidentelles hypothe´tiques : Accident par Perte
de Re´frige´rant Primaire (APRP)
En cas d’accidents hypothe´tiques de classe IV (de l’ordre de 10−6 a` 10−4 par re´acteur et
par an en termes de probabilite´ d’occurence), la rupture de la gaine est envisage´e, mais le res-
pect des crite`res de suˆrete´ permet d’assurer la refroidissablite´ du cœur du re´acteur a` long terme.
L’Accident par Perte de Re´frige´rant Primaire (APRP) est l’une de ces situations de re´fe´rence
utilise´es dans les e´tudes de dimensionnement et de suˆrete´ des REP. Ce sce´nario est envisage´
dans le cas d’une rupture d’une branche du circuit primaire. En fonction de l’emplacement et
de la taille de la bre`che, le transitoire accidentel varie de manie`re tre`s importante. Par exemple,
si la bre`che est situe´e en amont du cœur (branche froide), ce dernier se retrouve prive´ d’une
partie de son refroidissement, ce qui entraˆıne des conse´quences plus graves qu’une bre`che situe´e
en aval (branche chaude). De la meˆme manie`re, la taille de la bre`che influence le de´roulement
de l’accident. Il en re´sulte une grande varie´te´ de sce´narii. D’autres parame`tres entrent e´gale-
ment en ligne de compte comme le type de re´acteur (nombre de boucles, syste`mes de secours
et nombre d’assemblages) ou la gestion du combustible (type et enrichissement du combustible
et cycles dans le re´acteur).
Afin de pre´voir les dommages e´ventuels, le comportement thermo-hydraulique du circuit
primaire a e´te´ mode´lise´ (par exemple avec les codes de calcul CATHARE et METEOR (Rous-
seau (1978), Pialla (2005), Herer et Gallori (2000))). Ces simulations fournissent un certain
nombre d’informations, en particulier le transitoire tempe´rature-pression que subit le gainage
combustible. En fonction du type d’accident, la dure´e du transitoire peut varier d’une centaine
de secondes a` une trentaine de minutes et la tempe´rature maximale atteinte est e´galement tre`s
variable (de 700 a` 1200°C maximum). Par ailleurs, pour un meˆme accident, le transitoire vu par
le gainage combustible de´pend aussi de l’endroit dans le cœur et de la cote verticale conside´re´s.
La figure 1.3 de´crit de manie`re sche´matique un accident de type « Grosse Bre`che » (GB).
L’accident est ici suppose´ de´clenche´ par une rupture dite guillotine doublement de´battue (franche
et comple`te) d’une branche froide du circuit primaire. Le milieu primaire s’e´coule alors par les
deux tronc¸ons, en aval et en amont de la bre`che. Dans ce sce´nario, les moyens d’injection d’eau,
en particulier de secours, sont maintenus (le de´noyage permanent du cœur est donc e´vite´). Les
gaines de combustible sont ne´anmoins soumises a` un transitoire les portant rapidement a` haute
tempe´rature (700-1200°C), en pre´sence de vapeur d’eau et avec une pression interne significative.
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Figure 1.3 – Transitoire sche´matique simplifie´ d’un Accident par Perte de Re´frige´rant Primaire
(APRP) de type « Grosse Bre`che » (GB)
Le transitoire APRP (figure 1.3) peut eˆtre de´compose´ en 3 e´tapes qui correspondent a` des
proble´matiques diffe´rentes concernant le comportement du gainage combustible :
1. Phase (1), gonflement - rupture :
Dans un premier temps, la perte de re´frige´rant entraˆıne une de´pressurisation de 155 a`
quelques bars. La pression de saturation de vapeur est atteinte en un dixie`me de seconde
environ, suivie par l’e´bullition de l’eau. Les e´changes thermiques entre gaine et re´frige´rant
e´tant alors amoindris, cela provoque une tre`s forte e´le´vation de la tempe´rature. Soumises a`
une pression interne a` haute tempe´rature, les gaines fluent et gonflent. Ce gonflement peut
se localiser (phe´nome`ne de ballonnement) jusqu’a` une e´ventuelle rupture. La principale
pre´occupation a` ce stade est que le gonflement des gaines risque de mener a` l’obstruction
des canaux de refroidissement (on parle alors de « bouchage »).
Cette chute brutale de pression active dans la seconde un signal d’arreˆt d’urgence condui-
sant a` la chute des barres de commande afin de diminuer au maximum la puissance
nucle´aire produite dans le re´acteur. Sous l’effet de la puissance thermique re´siduelle, la
tempe´rature continue d’augmenter. Le signal d’arreˆt d’urgence a e´galement pour effet
d’enclencher la de´charge des accumulateurs. Bien qu’une partie de l’eau de ces accumu-
lateurs soit perdue au niveau de la bre`che, il en parvient suffisamment pour e´viter le
de´noyage permanent du cœur et stabiliser la tempe´rature entre 700 et 1200°C. la pression
atteint e´galement une valeur stabilise´e.
2. Phase (2), oxydation haute tempe´rature :
Ensuite, a` cette tempe´rature et en pre´sence de vapeur, les gaines s’oxydent (re´action e´ga-
lement exothermique), ce qui les fragilise. La chaleur est e´vacue´e par la mise en action
des diffe´rents injecteurs de secours. Ceux-ci de´bitent dans le circuit primaire afin de com-
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penser la perte de masse par la bre`che et ame´liorent le refroidissement des gaines.
3. Phase (3), renoyage :
L’activation du renoyage par le bas peu apre`s le de´clenchement du signal d’arreˆt d’urgence
entraˆıne un remplissage progressif du cœur et provoque l’arrive´e du front de trempe en
regard du gainage. Ce renoyage, a` condition que les canaux ne soient pas totalement bou-
che´s, refroidit efficacement l’ensemble et trempe l’ensemble des assemblages combustible.
Afin de de´montrer la capacite´ de refroidissabilite´ du cœur a` long terme, les exigences de
suˆrete´ se traduisent par un certain nombre de crite`res portant sur la de´formation et la fragili-
sation des gaines au cours du transitoire. La proble´matique de de´formation est essentiellement
associe´e a` la premie`re phase du transitoire tandis que la fragilisation re´sulte pour l’essentiel des
deux phases suivantes. Dans une de´marche enveloppe, chaque e´tape du transitoire fait donc
l’objet d’e´tudes dans les conditions les plus pe´nalisantes, l’ensemble de ces conditions ne pou-
vant se rencontrer lors d’un meˆme APRP (Grandjean (2005, 2006), Grandjean et Hache (2008)).
Ce travail de the`se s’inscrit plus particulie`rement dans la premie`re phase du transitoire
APRP (gonflement - rupture).
1.2 Mate´riau d’e´tude : l’alliage M5®
1.2.1 Ge´ne´ralite´s sur les alliages de zirconium
1.2.1.1 Le zirconium pur
De nume´ro atomique 40 et de masse atomique 91,22g.mol−1, l’e´le´ment zirconium compose
avec l’hafnium et le titane la classe IV-A de la classification pe´riodique des e´le´ments. Certaines
de leurs proprie´te´s, lie´es a` la structure e´lectronique, sont donc assez proches. Le zirconium
solide existe sous deux formes allotropiques stables en fonction de la tempe´rature (Armand
et al. (1977), Decours (1989), Charquet (1985a), Lemaignan et Motta (1994), Tricot (1994),
Barberis (2009)) :
1. phase α, hexagonale, a` basse tempe´rature et jusqu’a` 863°C.
Cette structure hexagonale entraˆıne naturellement une anisotropie de certaines proprie´te´s
du mate´riau. Les principales proprie´te´s physiques de cette phase a` 20°C sont les suivantes
(Couterne et Cizeron (1966, 1969), Terai et al. (1997), Paradis et Rhim (1999), Be-
nites et al. (2000), Benites et Ferna´ndez Guillermet (2000), Ro¨sner-Kuhn et al. (2001),
Milosˇevic´ et Maglic´ (2006)) :
– parame`tres de maille : a=0,323nm et c=0,515nm
(soit un rapport ca = 1, 593 <
√
8
3 correspondant a` la compacite´ ide´ale) ;
– masse volumique : 6,5g.cm−3 ;
– chaleur massique : 276J.kg−1.K−1 ;
– conductivite´ thermique : 21,1W.m−1.K−1 ;
– re´sistivite´ e´lectrique : 0,44µΩ.m ;
– coefficients de dilatation thermique : selon l’axe a ≈ 5.10−6K−1,
selon l’axe c ≈ 9,5.10−6K−1 ;
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– modules d’Young : selon l’axe a 99GPa,
selon l’axe c 125GPa ;
2. phase β, cubique centre´e, a` haute tempe´rature a` partir de 863°C.
Cette structure est plus isotrope. Ses proprie´te´s physiques principales a` 900°C sont (Terai
et al. (1997), Paradis et Rhim (1999), Benites et al. (2000), Benites et Ferna´ndez
Guillermet (2000), Ro¨sner-Kuhn et al. (2001), Milosˇevic´ et Maglic´ (2006)) :
– parame`tres de maille : a=0,362nm ;
– masse volumique : 6,48g.cm−3
a` la tempe´rature de transition de phases, cette structure cristalline est plus dense que la
structure α et la transformation α→ β se traduit donc par une contraction volumique ;
– chaleur massique : 325J.kg−1.K−1 ;
– conductivite´ thermique : 29W.m−1.K−1 ;
– re´sistivite´ e´lectrique : 1,11µΩ.m ;
– coefficient de dilatation thermique : ≈ 5,5.10−6K−1 ;
– module d’Young : 45GPa.
La tempe´rature de fusion du zirconium est de 1854°C et sa tempe´rature d’e´bullition est de
3600°C sous pression atmosphe´rique (Matsuura et al. (1996), Milosˇevic´ et Maglic´ (2006)).
L’enthalpie de formation de l’oxyde de zirconium est parmi les plus e´leve´es pour les me´taux
(1093,1kJ.mol−1), ce qui a pour conse´quence une tre`s grande re´activite´ vis-a`-vis de l’oxyge`ne,
mais aussi une tre`s grande stabilite´ de l’oxyde forme´.
D’un point de vue cristallographique et comme pour le titane, Burgers (1934) propose un
processus martensitique (figure 1.4) pour de´crire la transformation de phases β → α avec un
me´canisme de cisaillement.
La phase me`re et la phase fille obe´issent alors aux relations d’orientations, dites de Burgers
(1934) :
{0001}α // {110}β (1.1)
〈112¯0〉α // 〈111〉β (1.2)
Ces relations d’orientation entraˆınent que lors de la transformation au chauffage α→ β, un
grain α ge´ne`re six orientations possibles de grains β. A contrario, lors de la transformation au
refroidissement β → α, douze orientations de grains α peuvent eˆtre cre´e´es a` partir d’un grain
β. Ces relations sont ge´ne´ralement bien ve´rifie´es au refroidissement (Van Ginneken et Burgers
(1952), Gaunt et Christian (1959), Langeron et Lehr (1959), Akhtar (1976a), Perovic et
Weatherly (1989), Gey et al. (2002), Wenk et al. (2004), Stern (2007)), mis a` part dans le
cas d’une transformation de phases a` partir de phase β brute de solidification (Akhtar (1976a)).
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Figure 1.4 – Repre´sentation sche´matique de la transition du zirconium de la maille β cubique
centre´e vers la maille α hexagonale selon le me´canisme de Burgers (1934)
1.2.1.2 Historique de de´veloppement du zirconium et ses alliages
Les alliages de zirconium sont utilise´s comme mate´riau de gainage combustible, mais e´ga-
lement pour la structure des assemblages combustibles (figure 1.2 : tubes guides, grilles). En
effet, ceux-ci remplissent en particulier quatre crite`res de choix (Armand et al. (1977), Decours
(1989), Tricot (1994), Lemaignan et Motta (1994), Mardon (2008)) :
– faible section de capture des neutrons afin d’optimiser le rendement de la re´action de
fission ;
– re´sistance a` la corrosion, ce qui permet de re´sister a` l’eau du circuit primaire ;
– tenue me´canique suffisante aux tempe´ratures nominales ;
– et relative stabilite´ de ces caracte´ristiques sous irradiation.
Meˆme si l’essentiel des applications des alliages de zirconium concerne le domaine du nu-
cle´aire, leur grande re´sistance a` la corrosion en milieu acide et e´galement basique fait qu’ils sont
aussi employe´s en ge´nie chimique. D’autres applications existent mais sont plus marginales.
Le zirconium est un e´le´ment tre`s re´pandu sur Terre (0,028% en masse de l’e´corce terrestre).
Il n’a pourtant e´te´ de´couvert qu’en 1789 par le chimiste allemand Klaproth sous forme de zircon
(ZrSiO4), contenant de la zircone (ZrO2) et isole´ sous forme me´tallique en 1824 par le chimiste
sue´dois Berze´lius. Etant encore tre`s impur, ses proprie´te´s (il est fragile et cassant) n’en font pas
un mate´riau inte´ressant sous cette forme.
En 1925, Van Arkel et de Boer mettent au point un proce´de´ de purification des me´taux base´
sur la dissociation de leurs iodures sur un filament chauffe´ a` tre`s haute tempe´rature et a` l’abri
de l’air. Ils appliquent ce proce´de´ au zirconium ainsi qu’au titane et a` l’hafnium. Le zirconium
alors obtenu se re´ve`le relativement ductile et re´sistant a` la corrosion.
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En 1939, le Luxembourgeois Kroll de´veloppe pour la purification du titane une me´thode
de re´duction des chlorures par le magne´sium. Ce proce´de´ est ensuite applique´ en 1945-48 au
zirconium et sert ainsi de base a` la fabrication industrielle d’e´ponge de zirconium.
En 1946, les Ame´ricains lancent leur programme de sous-marin nucle´aire Nautilus qui doit
eˆtre inaugure´ en 1955. A la recherche d’un mate´riau de gainage suffisamment transparent aux
neutrons, re´sistant a` la corrosion et me´caniquement, on s’est aperc¸u qu’en parvenant a` e´liminer
la majeure partie des 2,5% d’hafnium contenus naturellement dans le zirconium (jusqu’a` des
teneurs infe´rieures a` 100ppm), ce mate´riau pre´sentait une faible section de capture des neu-
trons (1,85.10−29m2 pour des neurons thermiques de 25MeV a` comparer a` 1,15.10−26m2 pour
l’hafnium) et semblait re´pondre a` ces crite`res.
C’est ainsi que s’est rapidement de´veloppe´e l’industrie me´tallurgique du zirconium. Par une
e´tude syste´matique des effets des e´le´ments d’alliage et des impurete´s sur les proprie´te´s des al-
liages de zirconium, le premier alliage de type Zircaloy, le Zircaloy-1, a d’abord e´te´ mis au point
avec un ajout de 2,5% d’e´tain. Mais ses proprie´te´s de re´sistance a` la corrosion avaient tendance
a` se de´grader fortement au cours du temps. La pollution accidentelle par un acier auste´nitique
contenant du chrome et du nickel a mene´ en 1952 a` l’invention du Zircaloy-2 et de sa variante
sans nickel, le Zircaloy-4.
L’utilisation industrielle des alliages de zirconium comme gainage combustible a donc de´-
bute´ pour des applications nucle´aires militaires de`s 1955 aux Etats-Unis. Ce n’est qu’a` partir
des anne´es 1970 que ces alliages ont remplace´ les aciers inoxydables e´quipant les re´acteurs civils
depuis les anne´es 1960, pour be´ne´ficier en particulier de leur section de capture des neutrons
trente fois moindre.
De nos jours, dans les re´acteurs a` eau le´ge`re, les gainages combustibles en service sont ex-
clusivement en alliages de zirconium. Afin d’optimiser les proprie´te´s en re´acteur, de nombreux
alliages et variantes de ces alliages ont e´te´ de´veloppe´s. Les deux principaux facteurs influents
sont la composition chimique et le proce´de´ de fabrication, qui ame´liorent ou de´te´riorent selon
les cas telle ou telle proprie´te´. Les choix de conception des alliages re´sultent donc d’un compro-
mis entre les diffe´rents facteurs en fonction des proprie´te´s vise´es. On peut classer les alliages
industriels utilise´s comme gainage combustible selon trois grandes familles :
– les alliages Zircaloys : dans cette famille historique ont de´ja` e´te´ mentionne´s le Zircaloy-2
qui est utilise´ dans les re´acteurs a` eau bouillante (REB) et le Zircaloy-4 qui e´quipe les
re´acteurs a` eau pressurise´e (REP). Ces alliages contiennent essentiellement de l’e´tain (be´-
ne´fique pour les proprie´te´s me´caniques mais moins en ce qui concerne la re´sistance a` la
corrosion), du fer, du chrome et de l’oxyge`ne. Ces alliages sont encore tre`s utilise´s mais
sont en cours de remplacement par les alliages suivants ;
– les alliages Zr-Nb : ils ont e´te´ initialement de´veloppe´s par les Russes, les Canadiens puis
plus re´cemment par les Franc¸ais dans l’optique d’ame´liorer les diffe´rentes proprie´te´s par
rapport aux alliages de type Zircaloy. Parmi les alliages utilise´s actuellement, on peut ci-
ter : l’alliage Zr-2,5%Nb utilise´ par les filie`res CANDU (CANada Deuterium Uranium, uti-
lisant de l’eau lourde) et RBMK (Reaktor Bolshoy Moshchnosti Kanalniy, a` eau bouillante
et mode´rateur graphite) et e´galement les alliages Zr-1%Nb dont celui utilise´ par les re´ac-
teurs a` eau pressurise´e russes (VVER, Vodaa Vodiannee Energititscherski Reactor) et le
mate´riau de notre e´tude, le M5®, destine´ aux re´acteurs a` eau pressurise´e (REP). Outre le
Nb, les autres e´le´ments d’alliage sont principalement l’oxyge`ne et le fer, avec des teneurs
encadre´es strictement pour d’autres e´le´ments mineurs comme le soufre ;
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– les alliages quaternaires Zr-Sn-Fe-Nb : de de´veloppement plus re´cent, ces alliages visent a`
obtenir des proprietes me´caniques ame´liore´es par l’ajout combine´ de l’e´tain et de niobium.
C’est la voie choisie par Westinghouse pour le « ZirloTM » et par AREVA (Chabretou et al.
(2011)).
1.2.1.3 Elaboration des gaines ou toˆles en alliages de zirconium
La premie`re e´tape dans l’e´laboration des gaines, toˆles ou feuillards en alliages de zirconium
est la fabrication d’e´ponge de zirconium a` partir du minerai de zircon. La voie la plus couram-
ment utilise´e est la voie chimique : une attaque a` base de chlore permet d’e´liminer le silicium
des chlorures de zirconium et d’hafnium ; ces derniers, chimiquement tre`s proches, sont ensuite
se´pare´s, par exemple par distillation extractive ; par le proce´de´ historique Kroll, les chlorures
de zirconium sont re´duits par du magne´sium et on obtient, enfin, apre`s distillation pour purifier
le zirconium du magne´sium re´siduel, de l’e´ponge de zirconium (Armand et al. (1977), Decours
(1989), Lemaignan et Motta (1994), Tricot (1994), Mardon (2008)).
La seconde e´tape est la fabrication de l’alliage sous forme de lingot. L’e´ponge de zirconium
pre´ce´demment obtenue est compacte´e et me´lange´e a` des alliages de zirconium recycle´s. Les e´le´-
ments d’alliage sont rajoute´s lors de la constitution d’e´lectrodes consommables lors de la fusion
dans un four a` arc, sous vide. Plusieurs fusions visent a` homoge´ne´iser la composition chimique
du mate´riau.
La suite de l’e´laboration diffe`re selon les alliages et la pie`ce a` mettre en forme : ordre et
re´pe´tition des ope´rations, tempe´rature...
La troisie`me e´tape consiste en une succession de traitements thermo-me´caniques a` chaud.
Les lingots sont ge´ne´ralement mis en forme par forgeage dans le domaine β, au-dela` de 1000°C
et traite´s thermiquement a` ces tempe´ratures afin d’homoge´ne´iser le mate´riau (dissolution des
pre´cipite´s). La mise en forme peut e´galement eˆtre poursuivie dans le domaine biphase´ (α+ β).
Une ou plusieurs trempes permettent d’obtenir une re´partition fine des pre´cipite´s dans le ma-
te´riau, ce qui est de´terminant notamment pour la re´sistance finale a` la corrosion. Dans la suite
de l’e´laboration, afin d’e´viter de redissoudre les pre´cipite´s, les tempe´ratures ne de´passeront plus
les 800°C.
La quatrie`me e´tape vise a` e´baucher a` chaud (entre 600 et 800°C) le produit. Dans le cas
des gaines combustibles, le TREX (Tube Reduce EXtrusion) est ainsi re´alise´ par filage a` chaud
puis laminage et recuit. Dans le cas des produits plats, la me´thode utilise´e est le laminage.
Dans la cinquie`me e´tape, la mise en forme est acheve´e a` froid par laminage. Pour les tubes
de gainage, le laminoir utilise´ est le laminoir a` pas de pe´lerin (Montmitonnet et Aubin (2009)),
et pour les toˆles, un laminoir classique a` rouleaux (Calmon et Cenac (1994), Biausser et al.
(2000)). Plusieurs passes, dont le taux d’e´crouissage atteint plusieurs dizaines de pourcents,
sont re´alise´es, entrecoupe´es de recuits de recristallisation interme´diaires (entre 580 et 800°C
selon les alliages et les proce´de´s). Un recuit final est re´alise´, selon les cas de de´tente (entre 400
et 500°C) ou de recristallisation (totale ou partielle, entre 500 et 700°C). Les taux d’e´crouissage
ainsi que les dure´es et tempe´ratures des recuits sont de´terminants pour la microstructure finale
du mate´riau et par voie de conse´quence pour les proprie´te´s finales (Charquet (1985b), Mardon
et al. (2000)). Notamment, les textures sont e´troitement lie´es aux textures de de´formation, et
e´tant donne´e l’anisotropie de la phase α hexagonale, influencent fortement le comportement du
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produit.
Des ope´rations de finition (sablage, de´capage...) et de controˆle (dimensions, de´fauts...)
ache`vent la fabrication des gaines et toˆles.
1.2.2 L’alliage M5®
1.2.2.1 Caracte´ristiques du mate´riau de l’e´tude
Le mate´riau de l’e´tude est un alliage M5® se pre´sentant sous forme de toˆle de 1,18mm
d’e´paisseur, qui a e´te´ e´labore´e selon un proce´de´ proche de celui de´crit pre´ce´demment par la
Compagnie Europe´enne du Zirconium Ce´zus, filiale d’AREVA NP. Appartenant a` la famille
des alliages Zr-Nb, le M5® peut eˆtre conside´re´ a` l’heure actuelle comme le mate´riau le plus
optimise´ du point de vue de sa composition chimique et de son proce´de´ de fabrication vis-a`-vis
des proprie´te´s en service, en particulier la tenue a` la corrosion et la prise d’hydroge`ne (Mardon
et al. (2000, 2005), Portier et al. (2005), Mardon (2008)).
Sa composition chimique nominale en principaux e´le´ments d’alliage est la suivante (en pour-
centage massique) :
– Nb : 1%,
– O : 0,14%,
– Fe : 0,035%,
– S : 0,0020-0,0025%.
Les autres e´le´ments pre´sents (C, Cr...) le sont en qualite´ d’impurete´s, mais leur teneur est
controˆle´e.
La gamme finale de mise en forme est qualifie´e de « basse tempe´rature » (compare´e aux
autres proce´de´s utilise´s pour d’autres alliages) : les passes de laminage a` froid sont alterne´es
avec des recuits de recristallisation a` 580°C de plusieurs heures. Graˆce a` un recuit final de
recristallisation analogue, l’e´tat me´tallurgique du mate´riau initial est recristallise´. Ainsi, la mi-
crostructure du mate´riau pre´sente´e figure 1.5. en microscopie optique est une fine microstructure
de grains α e´quiaxes de taille relativement uniforme, de 6,3±0, 5µm de diame`tre moyen e´qui-
valent (mesure´ selon l’analyse me´tallographique de´crite en annexe B).
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Figure 1.5 – Me´tallographie optique (contraste de Nomarsky) du M5® a` l’e´tat initial de re´cep-
tion
La texture a` mi-e´paisseur a e´te´ e´tudie´e par la technique de diffraction des rayons X (figure
1.6). Les figures de poˆles repre´sente´es sont les figures de poˆles (00.2), (10.0) et (11.0) calcule´es a`
partir de la fonction de distribution des orientations cristallines pour un angle de basculement
de 0 a` 90°, en se basant sur les figures de poˆles expe´rimentales, qui sont, elles, limite´es a` 75°
(Bunge (1997)). Les repe`res des figures de poˆles sont de´finis par les directions longitudinale ou
de laminage (DL), normale (DN) et transverse (DT) a` la toˆle.
Le mate´riau est de´fini par :
– la figure de poˆles (00.2) ou` les axes c sont e´tale´s dans le plan (DN,DT) avec deux maxima,
syme´triquement situe´s de part et d’autre de DN, aux alentours de 24°, caracte´ristiques de
produits plats lamine´s a` froid suivant DL, dans le plan (DL,DT) ;
– la figure de poˆles (10.0) un maximum suivant DL ;
– la figure de poˆles (11.0) avec deux maxima vers 11° de DL.
Les plans prismatiques sont majoritairement oriente´s suivant DL de manie`re assez e´tale´e. Il en
ressort que les figures de poˆles (10.0) et (11.0) sont caracte´ristiques de mate´riaux imparfaite-
ment recristallise´s.
Les facteurs de Kearns ont e´te´ calcule´s a` partir de la figure de poˆles (00.2) recalcule´e par la
fonction de distribution des orientations cristallines (Kearns (2001)). Ce sont des facteurs d’ani-
sotropie qui traduisent la distribution des axes c suivant les directions principales de l’e´chan-
tillon : fN pour la direction DN, fL pour la direction DL et fT pour la direction DT. Leur
somme est e´gale a` 1. Du fait de la pre´sence des niveaux de densite´ les plus e´leve´s a` proximite´
de DN, le facteur fN est le plus e´leve´.
En lien avec le proce´de´ de mise en forme relativement voisin pour les gaines et les toˆles,
on peut remarquer que la texture finale de recristallisation observe´e ici dans le cas de la toˆle
s’ave`re eˆtre assez proche de celle observe´e par Kaddour (2004) dans le cas de la gaine.
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Figure 1.6 – Figures de poˆles (00.2), (10.0) et (11.0) recalcule´es, a` mi-e´paisseur, de la toˆle de
M5®
1.2.2.2 Phases et transformations de phase
Les deux principaux e´le´ments d’alliage du M5® sont le niobium et l’oxyge`ne, mais aussi le
soufre (pour le fluage) et le fer (pour la corrosion).
L’oxyge`ne est un e´le´ment α-ge`ne, i.e. e´tendant le domaine de tempe´rature d’existence de
la phase α et donc augmentant la tempe´rature de transus (α + β) → β, (Hunt et Niessen
(1970), Chung et Kassner (1979)). La figure 1.7 pre´sente le diagramme d’e´quilibre du syste`me
binaire Zr-O. La limite de solubilite´ de la phase α se situe aux environs de 30% atomiques,
quasiment inde´pendamment de la tempe´rature. Dans notre cas, l’inte´gralite´ de l’oxyge`ne est
donc en solution solide en phase α. Le zirconium α posse`de deux types de sites interstitiels :
te´trae´driques et octae´driques. Les sites octae´driques sont les seuls suffisamment grands pour
recevoir des atomes tels que l’oxyge`ne.
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Figure 1.7 – Diagramme d’e´quilibre du syste`me binaire Zr-O (Abriata et al. (1986))
Le niobium est un e´le´ment β-ge`ne, i.e. e´tendant le domaine de tempe´rature d’existence de
la phase β et donc abaissant la tempe´rature de transus (α → α + β). La figure 1.8 pre´sente le
diagramme du syste`me binaire Zr-Nb. Pour une fraction de niobium supe´rieure a` environ 0,6%
massiques, ce syste`me pre´sente vers 620°C une transformation monotecto¨ıde :
βNb + αZr ↔ βZr (1.3)
En dessous du palier monotecto¨ıde, pour une teneur en niobium de 1% massique, il existe
donc un domaine biphase´ βNb + αZr ou` αZr est une solution solide de zirconium α sature´e en
niobium et βNb est une solution solide cubique centre´e riche en niobium (>85%).
La partie riche en zirconium du diagramme binaire Zr-Nb est pre´sente´e sur la figure 1.9. De
nombreuses e´tudes ont propose´ des valeurs de limite de solubilite´ du niobium dans la phase α
du zirconium : Bethune et Williams (1969), Hunt et Niessen (1971), van Effenterre (1972),
Vitikainen et Nenonen (1978), Nakai et al. (1981), Meng et Northwood (1989), Northwood
et al. (1991), Lelievre (1998), Toffolon (2000), Kim et al. (2002), Woo et Griffiths (2009).
Une grande varie´te´ de valeurs existe, les valeurs les plus convaincantes sont de l’ordre de 0,6%
massiques, a` 600-620°C, et nettement moins en dessous de 600°C, notamment au voisinage de
la tempe´rature de service (infe´rieure a` 400°C), pour laquelle la solubilite´ ne serait plus que de
0,2-0,3%. De`s que l’on sort du cadre d’un syste`me binaire, il faut bien suˆr prendre en compte
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Figure 1.8 – Diagramme d’e´quilibre du syste`me binaire Zr-Nb (Abriata et Bolcich (1982))
les effets des autres e´le´ments d’alliage (ici, notamment l’oxyge`ne et le fer).
Le niobium et le zirconium β sont mutuellement solubles. Par conse´quent, dans le domaine
β, le niobium est entie`rement pre´sent sous forme substitutionnelle dans la solution solide de
zirconium β.
On peut donc conside´rer trois phases potentiellement a` l’e´quilibre dans un alliage zirconium-
niobium, de´pendant de la tempe´raure :
– αZr contenant du Nb en solution solide ;
– βZr contenant du Nb en solution solide ;
– βNb contenant du Zr en solution solide.
Du fait d’un coefficient de diffusion relativement faible du niobium dans le zirconium en
dessous d’environ 700°C, au refroidissement, la phase βZr ne se retransforme que partiellement.
Une phase me´tastable cubique centre´e de zirconium β enrichie en niobium (jusqu’a` environ
15-20%) peut ainsi eˆtre retenue a` tempe´rature ambiante.
Les diagrammes d’e´quilibre binaires Zr-O (figure 1.7) et Zr-Nb (figures 1.8 et 1.9) mettent en
e´vidence que, dans le domaine de tempe´ratures d’inte´reˆt de la premie`re phase du transitoire hy-
pothe´tique APRP (300-1200°C (figure 1.3)), il se produit une transformation de phases α→ β,
partielle ou totale. Dans le cas d’un alliage de zirconium, les domaines α et β sont se´pare´s par
un domaine de coexistence des deux phases α et β. Dans ce domaine biphase´ (α+β), la fraction
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Figure 1.9 – Diagramme d’e´quilibre correspondant a` la partie riche en Zr du syste`me binaire
Zr-Nb (van Effenterre (1972))
volumique de chaque phase a` l’e´quilibre est fonction de la tempe´rature ; de plus, toujours en
fonction de la tempe´rature, la composition chimique de chaque phase e´volue par rapport a` la
composition moyenne : la phase α s’enrichit en O (et e´le´ments α-ge`nes) au de´triment de la
phase β, qui est enrichie en Nb (et e´le´ments β-ge`nes).
L’alliage M5® contient e´galement du fer. Il s’agit, comme le niobium, d’un e´le´ment β-ge`ne.
En solution solide, le fer est place´ en position interstitielle comme l’oxyge`ne. Sa limite de solubi-
lite´ e´tant tre`s basse (<100ppm, Charquet et al. (1988), Hood et Schultz (1989), Dobromyslov
et Kazantseva (1997)), une grande partie est pre´sente sous forme d’interme´talliques dans le
domaine α. Dans le domaine β, la limite de solubilite´ est bien plus e´leve´e et le fer se trouve
donc en solution solide.
La figure 1.10 pre´sente la microstructure d’une gaine de M5® a` l’e´tat initial (de re´ception
industrielle), observe´e par microscopie e´lectronique en transmission, donc a` une e´chelle bien plus
fine que la figure 1.5. On peut observer de nouveau la microstructure fine de grains e´quiaxes
α recristallise´s, de taille relativement uniforme. Cette e´chelle permet de mettre en e´vidence la
re´partition uniforme de fins pre´cipite´s. Ces pre´cipite´s sont essentiellement de deux types : des
pre´cipite´s βNb riches en niobium (>85%) de taille environ 50nm ainsi que des pre´cipite´s inter-
me´talliques Zr(Nb,Fe)2 (contenant e´ventuellement un peu de chrome), de taille sensiblement
supe´rieure (>100nm), mais beaucoup moins nombreux.
Comme la distribution des pre´cipite´s est de´termine´e par les e´tapes de mise en forme a` chaud
(notamment lors de la trempe), la pre´sence de niobium au-dela` de la limite de solubilite´ dans
la phase α a amene´ le choix d’une gamme « basse tempe´rature » lors des ope´rations de mise en
forme (au dessous de la tempe´rature monotecto¨ıde), notamment pour e´viter la persistance de
phase βZr enrichie en Nb me´tastable (phase relativement grossie`re qui peut nuire aux proprie´te´s
du mate´riau).
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Figure 1.10 – Micrographie e´lectronique en transmission du M5® sous forme de gaine (Mardon
et al. (2000))
1.2.2.3 Suivi expe´rimental des transformations de phases
Comme le mate´riau M5® pre´sente donc des transformations de phases (e´volutions des
proportions et compositions chimiques des phases) dans le domaine de tempe´rature du sce´na-
rio hypothe´tique APRP, et que ces transformations sont a priori susceptibles d’influencer le
comportement thermo-me´canique du mate´riau, il est fondamental de les quantifier expe´rimen-
talement, puis, si possible, de les mode´liser.
Dans cette e´tude, deux techniques ont e´te´ essentiellement utilise´es : la calorime´trie diffe´ren-
tielle a` balayage (DSC) et le suivi de re´sistance (me´thode pre´sente´e en de´tail en annexe A).
L’e´tude me´tallographique peut e´galement eˆtre employe´e afin d’e´valuer par analyse d’images les
phases en pre´sence. Ces techniques expe´rimentales peuvent e´galement eˆtre confronte´es a` des cal-
culs thermodynamiques re´alise´s en raisonnant sur le syste`me ternaire Zr-Nb-O (ThermocalcTM
+ Zircobase (Dupin et al. (1999)1).
La technique de calorime´trie diffe´rentielle a` balayage est particulie`rement adapte´e pour
suivre les transformations de phase a` de faibles vitesses de chauffage et de refroidissement (de
quelques dixie`mes de degre´ Celsius par minute a` une dizaine de degre´s par minute) et de se
rapprocher ainsi des conditions d’e´quilibre (« quasi-e´quilibre »).
A cause du palier monotecto¨ıde du niobium, l’interpre´tation de la transformation de phases
est spe´cifique pour les alliages de zirconium contenant du niobium en sursaturation.
Au chauffage a` partir de l’e´tat initial (α+βNb), deux transformations se de´roulent quasiment
successivement :
– βNb + αZr → βZr + αZr au palier monotecto¨ıde (quelques pourcents de phase βZr sont
1Plus pre´sise´ment, ces calculs ont e´te´ re´alise´s par Caroline Toffolon (Laboration d’Analyses Microstructurales
des Mate´riaux, Service de Recherches Me´tallurgiques Applique´es, CEA) en se basant sur une e´volution de
Zircobase, dite version « Zircobase Optimise´e » (ZO, version interne CEA, non publie´e, 2006-9)
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ainsi forme´s) ;
– puis la transformation allotropique proprement dite αZr → βZr s’ope`re.
Ces deux transformations de phases sont de´tecte´es par calorime´trie et peuvent eˆtre de´convo-
lue´es. Si on conside`re globalement l’ensemble des deux transformations, on peut e´valuer la
fraction de phase βZr forme´e au chauffage selon une hypothe`se « basse » (figure 1.11). Si on
ne conside`re pas la re´action monotecto¨ıde mais uniquement la re´action allotropique, on peut
e´valuer la fraction de phase βZr forme´e au chauffage selon une hypothe`se « haute » (figure 1.11).
Figure 1.11 – Fraction de phase βZr transforme´e au chauffage et au refroidissement e´va-
lue´e par calorime´trie (vitesses de 10°C/min et demi-hyste´re´sis) et par calcul thermodynamique
(ThermocalcTM + Zircobase Dupin et al. (1999))
Ces deux courbes sont sensiblement diffe´rentes, en particulier, logiquement, au de´but de
la transformation de phases. Parce qu’on ne´glige les premiers pourcents de phase βZr forme´s,
par la suite, on ne retiendra que l’hypothe`se « haute » comme repre´sentative des
conditions de « quasi-e´quilibre ».
De manie`re stricte, les fractions au chauffage doivent eˆtre infe´rieures aux fractions a` l’e´qui-
libre, a` l’incertitude de mesure pre`s. Vers la fin de transformation, des fractions le´ge`rement
supe´rieures ont e´te´ mesure´es. Ceci peut s’expliquer par les limites du mode`le thermodynamique
qui ne prennent pas en compte tous les e´le´ments d’alliages et impurete´s, qui influencent la
transformation de phases (caracte`res α-ge`ne ou β-ge`ne).
Une hyste´re´sis est observe´e classiquement entre le chauffage et le refroidissement. C’est bien
le cas avec la courbe de calorime´trie de´pouille´e avec l’hypothe`se haute. Par contre, au refroidis-
sement, la courbe de calorime´trie croise a` la fois la courbe au chauffage (hypothe`se basse) et la
courbe ThermocalcTM . Ceci s’explique par le fait qu’a` partir du domaine βZr, on conside`re pour
de´pouiller la courbe de calorime´trie que la retransformation est comple`te alors qu’une partie
de la phase βZr (quelques pourcents) ne se retransforme pas en phase αZr et reste sous forme
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me´tastable enrichie en niobium2.
Si l’on conside`re que la courbe de calorime´trie au refroidissement tend vers 03, elle est plu-
toˆt a` associer a` la courbe au chauffage de´pouille´e avec l’hypothe`se haute (quantite´ de phase
transforme´e e´quivalente). Afin d’e´valuer la fraction de phase βZr en fonction de la tempe´rature
dans des conditions de « quasi-e´quilibre », la demi-hyste´re´sis des courbes au chauffage (hy-
pothe`se haute) et au refroidissement peut-eˆtre utilise´e (moyenne des tempe´ratures a` fraction
constante). Si on compare cette courbe de « quasi-e´quilibre » a` la courbe ThermocalcTM , aux
faibles fractions volumiques, la courbe expe´rimentale sous-estime logiquement les fractions de
phase a` cause de l’hypothe`se de non-prise en compte de la re´action monotecto¨ıde. Pour des
fractions plus e´leve´es, aux incertitudes pre`s, les courbes se rejoignent.
La figure 1.12 compare les re´sultats des essais de calorime´trie effectue´s sur toˆle et sur gaine
de M5® (donc a` composition chimique identique). Les fractions de´pouille´es en conditions de
« quasi-e´quilibre » (demi-hyste´re´sis avec l’hypothe`se haute au chauffage) sont quasiment iden-
tiques.
Figure 1.12 – Fraction de phase βZr transforme´e e´value´e par calorime´trie sur toˆle et gaine en
conditions de « quasi-e´quilibre » (demi-hyste´re´sis avec l’hypothe`se haute au chauffage) et par
calcul thermodynamique (ThermocalcTM + Zircobase Dupin et al. (1999))
2mais pour des temps de recuit supe´rieurs a` une dizaine d’heures, en-dessous du palier monotecto¨ıde, le
niobium en sursaturation repre´cipite sous forme de βNb (Toffolon-Masclet et al. (2005))
3on ne´glige les quelques pourcents de phase βZr enrichie en Nb qui ne se retransforment pas en αZr
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1.3 Proble´matique scientifique
1.3.1 Mode`le CEA me´tallurgique et thermo-me´canique EDGAR
En amont des codes (par exemple Catacomb, Freta...(Re´ocreux et Scott de Martinville
(1990))) et des essais globaux (par exemple Phe´bus (Duco et al. (1982), Re´ocreux et Scott de
Martinville (1990))) de comportement des gainages combustibles en alliages de zirconium en
conditions APRP, les e´tudes EDGAR (CEA) visent a` caracte´riser de manie`re plus analytique le
comportement de la gaine (Re´ocreux et Scott de Martinville (1990), Forgeron et al. (2000)), le
plus souvent non irradie´e. L’objectif de ce programme est de fournir des donne´es et des mode`les
de comportement thermo-me´caniques des gaines (de´formation et crite`re de rupture) au cours
de la premie`re phase du transitoire APRP, en adoptant la de´marche la plus analytique et la
plus physique possible.
Un dispositif expe´rimental spe´cifique (EDGAR) a donc e´te´ de´veloppe´ de`s les anne´es 1980
au CEA afin de tester un tronc¸on de gaine (environ 50cm) en le sollicitant en pression interne
et aussi en tempe´rature par chauffage direct par effet Joule (figure 1.13). Ce chargement peut
eˆtre applique´ de manie`re statique (sollicitation de fluage isotherme) ou dynamique (rampes
de tempe´ratures ou de pression ou transitoire pression - tempe´rature repre´sentatifs APRP ou
RIA4). De meˆme, les conditions en re´acteur sont reproduites par l’utilisation d’une atmosphe`re
vapeur. L’effet de l’oxydation est donc aussi pris en compte.
Les effets de l’irradiation et de la prise d’hydroge`ne peuvent eˆtre pris en compte par l’uti-
lisation de gaines respectivement pre´alablement irradie´es ou hydrure´es. La comparaison entre
les essais effectue´s sur du mate´riau vierge, irradie´ ou hydrure´, a montre´ une perte sensible de
ductilite´ et une fragilisation due a` l’hydroge`ne (Mardon et al. (2005), Portier et al. (2005)).
L’effet de l’irradiation est moins important et diminue au fur et a` mesure que les tempe´ratures
augmentent : les de´fauts d’irradiation sont rapidement recuits au cours du transitoire de tem-
pe´rature (Rose et Hindle (1977), Portier et al. (2005)). Pour des raisons pratiques, l’essentiel
des e´tudes se fait donc sur du mate´riau non irradie´ (hydrure´ ou non).
Le transitoire de tempe´rature APRP correspond pour l’essentiel au domaine de tempe´rature
ou` se produit la transformation de phases allotropique α ↔ β du mate´riau. Cette transforma-
tion de phases influence fortement le comportement thermo-me´canique des gaines (vitesses de
de´formation, contraintes a` rupture, ductilite´, cf. le pic de ductilite´ dans le domaine de transfor-
mation de phases ainsi que la forte dispersion des allongements totaux figure 1.14).
Le mode`le EDGAR (Forgeron et al. (2000)) couple donc un mode`le thermo-me´canique a` un
mode`le me´tallurgique :
– mode`le me´tallurgique :
La transformation de phases a e´te´ mode´lise´e dans des conditions de « quasi-e´quilibre »
(ou e´quilibre expe´rimental) a` partir d’essais de calorime´trie diffe´rentielle a` balayage ex-
trapole´s aux tre`s faibles vitesses par la me´thode de Zhu et Devletian (1991) (figure 1.15).
En conditions anisothermes, jusqu’a` des vitesses repre´sentatives du sce´nario APRP (jus-
qu’a` 100°C/s), un mode`le de Holt (1980), le´ge`rement modifie´ (Brachet et al. (1998)),
identifie´ sur des essais de dilatome´trie permet de mode´liser la cine´tique de transformation
4RIA : Accident d’Injection de Re´activite´, qui est un autre sce´nario hypothe´tique accidentel de´clenche´ par
l’e´jection brutale d’une barre de commande sous l’effet de la pression
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Figure 1.13 – Sche´ma du dispositif EDGAR (Forgeron et al. (2000))
de phases, les tempe´ratures de de´but de transformation (au chauffage ou au refroidisse-
ment) e´tant donne´es par une relation empirique.
– mode`le thermo-me´canique :
Le comportement de la gaine en de´formation - rupture est mode´lise´ en fonction du do-
maine (monophase´ quasi-α ou β ou biphase´) et de la fraction de phase β pour le domaine
biphase´. Des lois de type Norton identifie´es sur la base expe´rimentale permettent de si-
muler les de´formations de la gaine. Un crite`re de rupture, identifie´ sur les contraintes a`
rupture de´duites des allongements a` rupture mesure´s, pre´dit l’apparition d’une instabilite´
plastique e´ventuelle (ballonnement), pre´curseur de l’e´clatement de la gaine.
Il s’agit donc d’un mode`le macroscopique puisque le domaine biphase´ est de´crit de manie`re
globale. Celui-ci s’appuie sur une base expe´rimentale relativement complexe faisant intervenir
les phe´nome`nes physiques avec leurs e´ventuels couplages (oxydation, changement de phases,
effet de structure...).
Cette approche pre´dit le comportement de la gaine en de´formation - rupture en conditions
statiques (fluage isotherme) ou dynamiques (rampes de pression - tempe´rature ou transitoires
quelconques), de manie`re satisfaisante tant que l’on ne s’e´loigne pas des conditions couvertes
par la base expe´rimentale d’identification du mode`le. Celui-ci ne´cessite donc une base expe´ri-
mentale la plus exhaustive possible, sans que l’on puisse toutefois rigoureusement extrapoler le
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Figure 1.14 – Allongements totaux obtenus lors d’essais EDGAR de fluage pour l’alliage M5®
(d’apre`s Forgeron et al. (2000))
domaine de validite´ au-dela` de la base.
Etant donne´e la grande diversite´ des conditions accidentelles APRP, il semble donc judi-
cieux de chercher a` ame´liorer cette mode´lisation en essayant de comprendre plus finement le
comportement du mate´riau a` haute tempe´rature.
1.3.2 Caracte`re amont des conditions de l’e´tude
Des e´tudes ont donc e´te´ lance´es en amont de la mode´lisation EDGAR. Comme de nom-
breux phe´nome`nes physiques interviennent de manie`re couple´e, il convient de pousser plus en
avant la de´marche analytique et dans un premier temps de restreindre le champ d’investigation.
Il a donc e´te´ de´cide´ de commencer par e´tudier le comportement du gainage en conditions sta-
tiques et non plus dynamiques en re´alisant uniquement des essais de fluage (charge constante)
isothermes (tempe´rature constante).
La couche d’oxyde renforce le comportement du mate´riau (Rose et Hindle (1977), Fiala
et al. (1991b), Hayes et Kassner (2006)), de manie`re non constante entre les essais (dispersion)
et pendant l’essai (cine´tique d’oxydation). Afin de s’affranchir de cet effet d’oxydation et de
n’e´tudier que le comportement intrinse`que du mate´riau, les essais sont effectue´s sous vide
secondaire, ce qui empeˆche la formation d’oxyde et la diffusion associe´e d’oxyge`ne dans le
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Figure 1.15 – Fraction de phase β en conditions de « quasi-e´quilibre » du M5®, extrapole´es
a` partir d’essais de calorime´trie (Forgeron et al. (2000))
substrat me´tallique (phe´nome`ne durcissant).
Par ailleurs, au lieu de re´aliser des essais en pression interne (qui font intervenir des effets
de structure), la sollicitation de fluage est applique´e axialement. Cela permet e´galement
d’utiliser des produits plats (toˆles lamine´es) a` la place des gaines et donc d’e´laborer sous cette
forme des nuances « mode`les ».
Meˆme si la motivation initiale est relie´e aux conditions accidentelles, les conditions amont
de l’e´tude par rapport aux conditions APRP ne prennent pas en compte les effets :
– de l’irradiation (mate´riau vierge) ;
– de l’hydroge`ne (mate´riau vierge) ;
– de l’oxydation (vide secondaire) ;
– des conditions dynamiques (conditions isothermes et sollicitations de fluage) ;
– texture et structure diffe´rentes de celles d’une gaine en pression interne (sollicitation
axiale dans la direction de laminage d’une toˆle).
La base expe´rimentale ne peut donc pas eˆtre obtenue sur le dispositif EDGAR mais doit
eˆtre construite a` partir d’un dispositif expe´rimental spe´cifique (annexe A).
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Ce cadre tre`s restrictif e´tant pose´, cela implique que l’ensemble des re´sultats et analyses
de cette e´tude n’est valide que dans ce cadre et n’est donc pas directement extrapolable aux
conditions EDGAR et a fortiori APRP.
1.3.3 Etudes ante´rieures et de´marche de l’e´tude
Cette e´tude amont fait suite aux the`ses de Ste´phane Fre´chinet (2001) consacre´e au Zy-4
et Djillali Kaddour (2004) consacre´e au Zr-1%Nb-O. Dans ces deux the`ses, le meˆme dispositif
expe´rimental spe´cifique a e´te´ utilise´. Le mate´riau se pre´sentait sous forme de gaines, sollicite´es
de manie`re axiale.
L’objectif de la the`se de Kaddour (2004) e´tait d’e´tudier le fluage isotherme (et anisotherme)
du Zr-1%Nb-O dans les domaines monophase´s (quasi-α et β) et biphase´ (α+ β). Le comporte-
ment en fluage isotherme des gaines a ainsi e´te´ e´tudie´ expe´rimentalement au chauffage entre 650
et 1100°C dans ces trois domaines. Comme dans le cadre des e´tudes EDGAR, un fort couplage
entre la transformation de phases et le comportement me´canique est apparu. En particulier, aux
faibles contraintes (figure 1.16), le domaine biphase´ pre´sente une rupture de comportement : le
mate´riau flue plus vite a` ces faibles contraintes dans le domaine biphase´ par rapport a` l’extra-
polation qu’on pourrait faire a` partir des domaines monophase´s.
Figure 1.16 – Courbes isocontraintes des vitesses de fluage en fonction de la tempe´rature (Kad-
dour et al. (2004))
L’effet de la microstructure a e´galement e´te´ mis en e´vidence dans la the`se de Kaddour (2004)
par des traitements thermiques pre´alables aux essais de fluage, dans le domaine biphase´ ou dans
le domaine β. Ces traitements renforcent sensiblement la re´sistance au fluage du mate´riau.
Contrairement au cas du Zircaloy-4, aucune plasticite´ de transformation n’a pu eˆtre mise
en e´vidence dans l’alliage M5® dans le domaine des faibles contraintes (<5MPa) au travers
d’essais de fluage en conditions anisothermes a` 10 et 200°C/min, que ce soit au chauffage ou au
refroidissement.
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Afin de mode´liser le comportement en fluage isotherme du mate´riau dans le domaine bi-
phase´, un mode`le de type micro-me´canique a e´te´ mis en place. Contrairement a` la mode´lisation
macroscopique EDGAR ou` le mate´riau est de´crit de manie`re globale, meˆme dans le domaine
biphase´, chaque phase est ici conside´re´e se´pare´ment. Des simulations par e´le´ments finis ont e´te´
effectue´es sur des microstructures biphase´es de Vorono¨ı en utilisant pour chacune des phases
des lois de comportement identifie´es dans les domaines monophase´s respectifs et extrapole´es
dans le domaine biphase´ en prenant en compte l’effet de la tempe´rature. Si le mode`le est en bon
accord avec l’expe´rience concernant les essais effectue´s apre`s traitement en phase β (fluage au
refroidissement), il sous-estime fortement les vitesses de de´formation au chauffage, surtout aux
faibles contraintes. Des me´canismes de glissement aux interfaces interphases ont e´te´ soupc¸onne´s.
L’objet de cette the`se est donc pre´cise´ment d’ame´liorer la compre´hension et la mode´lisa-
tion du comportement en fluage du M5® dans le domaine biphase´, en conditions isothermes.
Une approche analogue, de type micro-me´canique est utilise´e. Ce manuscrit comporte ainsi
trois parties :
– 1e`re partie :
La premie`re partie est consacre´e au comportement expe´rimental en fluage au chauffage
du mate´riau M5® dans le domaine de tempe´rature 650-1050°C. La base expe´rimentale
de Kaddour (2004) est ainsi enrichie dans les trois domaines : les domaines monophase´s
quasi-α et β et dans le domaine biphase´ (α + β). En particulier, dans le haut du
domaine biphase´, on s’est attache´ a` mettre en e´vidence la rupture de comportement
entre le domaine biphase´ et le domaine monophase´ β (figure 1.16).
Un me´canisme supple´mentaire de fluage, de type diffusionnel, est propose´ pour la
phase β.
Cela a e´galement permis de mettre en relief les limites de l’extrapolation uniquement
en tempe´rature des comportements de chaque phase identifie´s dans les domaines
monophase´s.
– 2e`me partie :
L’objectif de la deuxie`me partie est d’ame´liorer cette extrapolation des comportements
de chaque phase dans le domaine biphase´ en essayant d’enrichir le mode`le par la
prise en compte des effets supple´mentaires. Tout comme Kaddour (2004) qui a mis
en e´vidence le fort couplage entre microstructure et comportement en fluage avec
des essais au refroidissement, des aspects microstructuraux sont aborde´s. Les effets
respectifs de la taille de grains et du contraste « micro-chimique » entre phases α et β
sont ainsi les deux hypothe`ses explore´es.
D’une part, il est classiquement reconnu (Nabarro (1948), Herring (1950), Coble
(1963)) que la taille de grains est susceptible d’influencer tre`s fortement le com-
portement en fluage. Ainsi, des mate´riaux mode`les a` taille de grains controˆle´e ont
e´te´ e´labore´s par traitement thermo-me´canique pour mettre en e´vidence et quantifier
l’influence de la taille de grains sur le comportement de la phase α et de la phase
β. Cette e´tude permet de conforter e´galement l’introduction du me´canisme de fluage
diffusionnel pour la phase β. Un mode`le de comportement de chaque phase prenant en
compte l’effet de taille de grains observe´ est propose´ et identifie´ sur l’ensemble de la
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base expe´rimentale.
D’autre part, le caracte`re α-ge`ne ou β-ge`ne des e´le´ments d’alliage du mate´riau M5®
fait que la composition de chaque phase dans le domaine biphase´ diffe`re de la composi-
tion moyenne de l’alliage. Les e´le´ments d’alliage ont une influence sur le comportement
me´canique (observable par exemple au niveau de leur durete´ sur la figure 1.17). Une
fois mis expe´rimentalement en e´vidence ce contraste « micro-chimique » entre phases
(en niobium en particulier), des alliages mode`les dont la composition en niobium
et oxyge`ne est repre´sentative de la phase α ou β telles qu’elles coexistent dans le
domaine biphase´ ont e´te´ e´labore´s. Des essais de fluage sur ces alliages ainsi que sur des
alliages a` teneurs en oxyge`ne et/ou niobium diffe´rentes ont permis d’e´valuer l’effet de
la composition chimique sur le comportement en fluage de chaque phase.
Figure 1.17 – Variation de la durete´ Vickers moyenne sous 5kg (HV5, re´alise´e sur 5 empreintes)
en fonction de la teneur en oxyge`ne dans des alliages Zr-1%Nb (Toffolon (2000))
– 3e`me partie :
Cette dernie`re partie est consacre´e a` l’homoge´ne´isation du mode`le de comportement
de chaque phase extrapole´ au domaine biphase´. Etant donne´ le contraste entre les
phases, une approche nume´rique par e´le´ments finis est choisie. Elle permet de prendre
en compte explicitement la morphologie de chaque phase.
Dans un premier temps, l’objectif est de mettre en e´vidence et de quantifier un e´ventuel
effet de la morphologie expe´rimentale spe´cifique, relativement aux effets microstructu-
raux de taille de grains et de composition chimique. Une approche statistique applique´e
au comportement viscoplastique est re´alise´e sur diffe´rents types de morphologies
(morphologie expe´rimentale et diffe´rents cas de percolation : morphologies dans
lesquelles une seule phase est percole´e et morphologie bi-percole´e). Les re´sultats sont
e´galement confronte´s a` des mode`les analytiques.
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Dans un second temps, cette approche est applique´e au mode`le de comportement
expe´rimental et a` une morphologie repre´sentative de la morphologie expe´rimentale. Les
simulations sont confronte´es aux re´sultats expe´rimentaux et montrent que le mode`le
mis en place est capable de reproduire qualitativement le comportement particulier du
mate´riau dans le domaine biphase´ α+ β.
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Chapitre 2
Comportement expe´rimental en fluage
54 2. Comportement expe´rimental en fluage
Ce chapitre a pour objet de poser plus en de´tail la proble´matique scientifique de la the`se et
de dessiner les axes d’e´tudes aborde´s dans les chapitres suivants, afin de mieux comprendre et
mode´liser le comportement du mate´riau dans le domaine biphase´ (α+ β).
Ce chapitre de´crit donc le comportement expe´rimental en fluage isotherme du mate´riau
M5® a` haute tempe´rature (650-1050°C), dans le domaine des faibles contraintes (1-100MPa),
hors effet de l’environnement (vapeur oxydante). Le mate´riau utilise´, sous forme de toˆles fines
(feuillards), pre´sente´ dans le chapitre introductif, a e´te´ teste´ selon le protocole expe´rimental
de´taille´ en annexe A. Ces essais viennent enrichir la base expe´rimentale obtenue par Kaddour
(2004) dans le meˆme domaine de contraintes et de tempe´ratures mais dans ce dernier cas sur
tubes de Zr-1%Nb-0.
L’intervalle de tempe´ratures conside´re´ couvre trois domaines : les domaines monophase´s
quasi-α et β encadrant le domaine biphase´ (α + β). Un bilan des re´gimes de fluage rencontre´s
dans chaque domaine est dresse´, ainsi qu’une comparaison aux faibles contraintes (1-4MPa)
entre les diffe´rents domaines. On observe en particulier une rupture de comportement entre le
domaine biphase´ et le domaine monophase´ β. La partie « haute tempe´rature » du domaine bi-
phase´, en fait un domaine quasi-β, est e´tudie´e en de´tail et permet de faire apparaˆıtre un re´gime
supple´mentaire de fluage pour la phase β, qui est masque´ lorsqu’aucune phase α ne subsiste.
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2.1 Domaines monophase´s
2.1.1 Domaine monophase´ quasi-α
Le domaine quasi-α de´signe dans notre e´tude le domaine de tempe´rature 650-760°C. A ces
tempe´ratures, le mate´riau n’est pas strictement monophase´ αZr (avec des pre´cipite´s βNb et in-
terme´talliques) car on se trouve au dessus du palier monotecto¨ıde et il existe une faible quantite´
de phase βZr (<10% a` l’e´quilibre (figure 1.12)).
Des traitements thermiques dans ce domaine de tempe´ratures ont e´te´ re´alise´s au Service
d’Etudes des Mate´riaux Irradie´s par Verhaeghe et Tupin (CEA, 2009), sous vide secondaire sur
des morceaux de gaine de M5® :
– 24h a` 650°C,
– 2h a` 700°C,
– 2h a` 760°C.
Les observations effectue´es sur ces e´chantillons a` l’e´chelle du MET (figure 2.1) mettent
en e´vidence cette transformation monotecto¨ıde inverse. On peut ainsi relever la pre´sence des
phases βZr aux joints de grains α ainsi qu’au cœur des grains, sous forme de lamelles. A 650°C,
quelques pre´cipite´s (βNb et/ou Zr(Nb, Fe)2) sont encore visibles. La phase βZr cre´e´e est riche
en niobium et en fer (de l’ordre de 10-12% de niobium et 0,5-2% de fer), e´le´ments β-ge`nes.
Pour les tempe´ratures plus e´leve´es (700 et 760°C), la majorite´ des pre´cipite´s sont dissous. On
peut meˆme remarquer, en pe´riphe´rie du grain α, des zones vierges, appauvries en niobium, peu
propices a` l’existence de pre´cipite´s.
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Figure 2.1 – Micrographies e´lectroniques en transmission (champ clair) du M5® sous forme
de gaine apre`s traitements thermiques dans le domaine quasi-α (Verhaeghe et Tupin (Service
d’Etudes des Mate´riaux Irradie´s, CEA, 2009))
A une e´chelle un peu moins fine, les observations re´alise´es au microscope e´lectronique a`
balayage par Kaddour (2004) apre`s essais de fluage (figure 2.2) montrent une re´partition sem-
blable de la phase βZr, avec une localisation pre´fe´rentielle aux joints triples αZr.
A un niveau macroscopique et dans les conditions expe´rimentales de « quasi-e´quilibre » (du-
re´e des essais de l’ordre de la dizaine d’heures), on conside`re qu’une faible quantite´ de phase
β (<5%), non percole´e n’influence pas de manie`re significative le comportement me´canique du
mate´riau. Globalement le terme « quasi-α » de´signe donc un mate´riau constitue´ de
phase α majoritaire avec e´ventuellement quelques pourcents de phase β, essentiel-
lement aux joints de grains.
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Figure 2.2 – Micrographie e´lectronique a` balayage (e´lectrons secondaires) du Zr-1%Nb-0 apre`s
un essai de fluage a` 760°C dans le domaine quasi-α (Kaddour (2004))
Par ailleurs, il convient de souligner que la me´thode de suivi de la transformation de phases
par mesure de re´sistance ne de´tecte pas spe´cifiquement la phase βZr, en dec¸a` de quelques pour-
cents, dans le domaine quasi-α (cf. annexe A).
2.1.1.1 Etude bibliographique
Peu de donne´es de fluage existent dans la litte´rature ouverte sur le fluage du M5®, a for-
tiori a` haute tempe´rature (>500°C). Par conse´quent, cette e´tude bibliographique aborde dans
un cadre plus large le comportement en fluage stationnaire du zirconium et de ses alliages,
essentiellement des Zircaloys, pour des tempe´ratures supe´rieures a` 500°C.
Dans ce paragraphe, nous nous restreignons aux re´gimes de fluage observe´s expe´rimentale-
ment pour la phase α ou quasi-α. Ceci s’appliquera e´galement pour les paragraphes concernant
les domaines β et biphase´ (α+ β).
Nous avons uniquement conside´re´ les e´tudes effectue´es sur du mate´riau recristallise´, soit
initialement, soit pendant l’essai de fluage afin de comparer les comportements de structures
quasi-α e´quiaxes uniquement.
Quelques rares auteurs ont de´tecte´ une contrainte seuil de fluage (Novotny et al. (1985),
Prasad et al. (1992), Rama Rao (1998)). A 500°C, elle serait de l’ordre de 0,17MPa pour du
zirconium pur et diminuerait pour des tempe´ratures croissantes, par exemple 0,07MPa a` 850°C
(Novotny et al. (1985)). Prasad et al. (1992) a observe´ une contrainte seuil a` 600°C de 0,04MPa
pour du zirconium et de 0,23MPa pour du Zircaloy-2. Prasad et al. (1992), Rama Rao (1998)
avancent que des contraintes seuil plus importantes pour les alliages de zirconium seraient dues
aux pre´cipite´s et phases secondaires susceptibles d’eˆtre pre´sents. Les faibles valeurs mesure´es,
bien infe´rieures aux contraintes minimales qui seront utilise´es ici (1MPa), expliquent que la
contrainte seuil est peu souvent prise en compte dans les mode`les de´crivant l’e´volution des vi-
tesses de fluage.
A l’oppose´, pour des sollicitations importantes, aux limites du fluage, la vitesse de de´forma-
tion tend a` augmenter de manie`re exponentielle par rapport a` la contrainte (Hayes et Kassner
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(2006), Charit et Murty (2008)).
Pour des contraintes interme´diaires, la plupart des donne´es de vitesse de fluage issues de
la litte´rature peuvent, en fonction des re´gimes de fluage, s’exprimer sous la forme d’une loi de
Norton ou d’une loi puissance sans seuil par rapport a` la contrainte, comme repris par Frost
et Ashby (1982) dans le cadre ge´ne´ral de la plasticite´ des me´taux a` haute tempe´rature. Cette
e´quation peut eˆtre e´crite sous une forme simplifie´e et sous forme scalaire (e´quation 2.1) :
ε˙ =
Aσn
T
exp
(
− Ea
RT
)
(2.1)
avec :
– n, coefficient de sensibilite´ a` la contrainte, appele´ exposant de Norton,
– Ea une e´nergie d’activation,
– R la constante des gaz parfaits,
– T la tempe´rature (en K).
En fonction du mate´riau et de son e´tat microstructural, de la sollicitation et de la tempe´-
rature, des re´gimes de fluage pre´sentant des e´nergies d’activation et des exposants de Norton
particuliers peuvent eˆtre mis en e´vidence. Ces re´gimes de fluage sont a` relier a` un ou des me´-
canismes controˆlant la vitesse de de´formation globale du mate´riau. Ne´anmoins, pour la plupart
des auteurs, il y a coexistence de ces me´canismes et selon les re´gimes, un ou plusieurs me´ca-
nismes sont pre´ponde´rants par rapport aux autres.
Le tableau 2.1 regroupe de manie`re synthe´tique les principaux re´gimes de fluage observe´s
pour le zirconium non allie´ a` haute tempe´rature. Sargent et Ashby (1982) ont regroupe´ un
certain nombre de donne´es expe´rimentales des e´tudes ante´rieures et proposent sous forme d’une
carte de de´formation (vitesse de de´formation en fonction de la contrainte ou contrainte en
fonction de la tempe´rature Ashby (1972), Frost et Ashby (1982)) de distinguer deux re´gimes
de fluage pour la phase α pour une taille de grains de 100µm (figure 2.3) :
– aux faibles contraintes, des re´gimes diffusionnels avec diffusion aux joints de grains aux
plus faibles tempe´ratures (Coble (1963)) ou au cœur des grains (Nabarro (1948), Herring
(1950)) aux tempe´ratures plus e´leve´es,
– aux contraintes plus importantes, des re´gimes de fluage dislocations.
Il apparaˆıt e´galement que le re´gime de Coble s’e´tend par rapport aux autres re´gimes quand
la taille de grains du mate´riau diminue. Par ailleurs, Hayes et Kassner (2002) proposent e´gale-
ment aux faibles contraintes, pour les tailles de grains les plus e´leve´es un re´gime supple´mentaire
de fluage dislocations de type Harper et Dorn (1957).
Par rapport aux exposants de Norton, une grande dispersion des valeurs des e´nergies d’ac-
tivation peut eˆtre note´e, suˆrement due aux faibles intervalles de tempe´ratures explore´s. Ces
valeurs d’e´nergies d’activation sont ne´anmoins compare´es a` des coefficients d’autodiffusion du
zirconium : aux joints de grains pour le me´canisme de Coble ou dans le volume pour les me´ca-
nismes de Nabarro-Herring ou de de´formation par glissement et monte´e de dislocations.
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Re´fe´rence Conditions expe´rimentales Comportement en fluage
Ardell et Sherby (1967) 660-845°C 6-37,2MPa n ≈ 5 et Ea ≈ 209kJ ·mol−1
dg ≈ 300µm, sous vide glissement des dislocations
direction de laminage
Bernstein (1967) 520-620°C 4,5-20,7MPa n = 1 et Ea ≈ 112kJ ·mol−1
Ardell (1964) dg ≈ 50 et 300µm Coble
sous argon n = 6− 7 et Ea ≈ 234kJ ·mol−1
direction de laminage glissement des dislocations
Gilbert et al. (1969) 500-700°C n = 6, 3 et Ea ≈ 276kJ ·mol−1
700-800°C 5,9-9,8MPa n = 5, 2 et Ea ≈ 418kJ ·mol−1
dg ≈ 30µm, sous he´lium glissement des dislocations
direction de laminage
Luton (1971) 625-850°C 8-75MPa n = 4, 6 et Ea ≈ 225kJ ·mol−1
dg ≈ 11µm, compression glissement des dislocations
Pahutova´ et Cˇadek (1973) 400-750°C 10-68,6MPa n = 6, 6 et Ea ≈ 271kJ ·mol−1
dg ≈ 150µm, sous argon glissement des dislocations
direction de laminage
Warda et al. (1973) 450-550°C 1-80MPa n = 5, 5
dg = 12, 50 et 300µm glissement des dislocations
sous vide
direction de laminage
MacEwen et al. (1981) 600-700°C 5-20MPa n = 3− 9
dg ≈ 30 et 200µm Ea ≈ 364− 270kJ ·mol−1
sous vide glissement des dislocations
trois directions
Malakondaiah et al. (1982) 570-630°C Ea ≈ 181 et 236kJ ·mol−1
dg ≈ 39 et 56µm Nabarro-Herring
sous vide
e´prouvette he´lico¨ıdale
Fiala et Cˇadek (1985) 475-700°C 0,08-2,19MPa n = 1 et Ea ≈ 122kJ ·mol−1
Fiala et al. (1991b) dg ≈ 48− 113µm Coble
Fiala et al. (1991a) sous argon
e´prouvette he´lico¨ıdale
Novotny et al. (1985) 500-850°C 0,08-1.8MPa n = 1 et Ea ≈ 124kJ ·mol−1
dg ≈ 127− 342µm Harper-Dorn
sous argon
e´prouvette he´lico¨ıdale
Prasad et al. (1989) 573-670°C dg ≈ 50µm n = 1 et Ea ≈ 83, 7kJ ·mol−1
Prasad et al. (1992) 540-600°C dg ≈ 16µm n = 1 et Ea ≈ 102, 8kJ ·mol−1
Rama Rao (1998) Coble
670-730°C dg ≈ 50µm n = 1 et Ea ≈ 225kJ ·mol−1
Nabarro-Herring
630-700°C dg ≈ 33µm n = 1 et Ea ≈ 216, 5kJ ·mol−1
Coble/Nabarro-Herring
540-730°C n = 7, 2 monte´e des dislocations
1-5,5MPa, sous argon
e´prouvette he´lico¨ıdale
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Re´fe´rence Conditions expe´rimentales Comportement en fluage
bilan : n = 1, 1− 1, 2 Ea ≈ 90kJ ·mol−1
Hayes et Kassner (2002) dg < 90µm Coble, Nabarro-Herring
Pe´rez-Prado et al. (2005) et/ou Ashby-Verrall
Hayes et Kassner (2006) dg > 90µm Harper-Dorn
Kassner et al. (2007) n = 6, 4 Ea ≈ 270kJ ·mol−1
∀ dg monte´e des dislocations
300-850°C 0,1-115MPa
Tableau 2.1 – Bilan bibliographique sur le fluage du zirconium (non allie´) a` haute tempe´rature
en phase α : tailles de grain dg, exposant n et e´nergies d’activation Ea de la loi puissance
Figure 2.3 – Carte contrainte-tempe´rature des me´canismes du zirconium, par Sargent et Ashby
(1982), ramene´e a` une taille de grains de 100µm
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Les tableaux 2.2 et 2.3 regroupent, de la meˆme manie`re, les re´sultats de la litte´rature concer-
nant respectivement le Zircaloy-2 et le Zircaloy-4. Les deux meˆmes re´gimes sont observe´s, mais
avec des exposants de Norton sensiblement plus faibles.
Re´fe´rence Conditions expe´rimentales Comportement en fluage
Schober et al. (1957) 345-500°C 14-280MPa n = 1 Coble
Jones (1966) dg ≈ 12− 50µm n = 5 dislocations
directions de laminage
et transverse
Bernstein (1967) 520-620°C 3-70MPa n = 1 et Ea ≈ 178kJ ·mol−1
dg ≈ 10µm Coble
sous argon n = 4, 5− 5, 5 et Ea ≈ 286kJ ·mol−1
direction de laminage glissement des dislocations
Clay et Redding (1976) 700-800°C 10-70MPa n = 5 et Ea ≈ 295kJ ·mol−1
sous argon
pression interne
Rose et Hindle (1977) 600-800°C 20-70MPa n = 5 et Ea ≈ 287kJ ·mol−1
sous vapeur, vide, argon
pression interne
Prasad et al. (1992) 600°C 1,84-3,84MPa n = 1 et Ea ≈ 267kJ ·mol−1
dg ≈ 16, 6µm, sous argon Nabarro-Herring
e´prouvette he´lico¨ıdale
bilan : 500-600°C 0,1-115MPa n = 1, 1 Ea ≈ 90kJ ·mol−1
Hayes et Kassner (2006) dg ≈ 7− 17µm Coble, Nabarro-Herring
et/ou Ashby-Verrall
n = 4, 8 Ea ≈ 270kJ ·mol−1
monte´e des dislocations
Tableau 2.2 – Bilan bibliographique sur le fluage du Zy-2 a` haute tempe´rature en phase α :
tailles de grain dg, exposant n et e´nergies d’activation Ea de la loi puissance
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Re´fe´rence Conditions expe´rimentales Comportement en fluage
Hardy (1973) 800°C 10-100MPa n ≈ 4
Luton (1971) compression
Rosinger et al. (1979) 667-800°C 10-60MPa n = 5, 32 et Ea ≈ 284, 6kJ ·mol−1
dg ≈ 5µm, sous argon glissement et/ou
direction de laminage monte´e des dislocations
Donaldson et Ecob (1985) 700-800°C 1-60MPa n < 2 et Ea ≈ 120kJ ·mol−1
dg > 8µm Coble
sous vide n ≈ 5 et Ea ≈ 270kJ ·mol−1
direction de laminage monte´e des dislocations
Ortlieb et al. (1987) 600-800°C n = 4, 57 et Ea ≈ 250kJ ·mol−1
sous air
pression interne
Tanikella (1998) 500°C n = 1 Coble
n = 6
monte´e des dislocations
Fre´chinet (2001) 700-800°C 3-50MPa n = 1, 3 et Ea ≈ 190kJ ·mol−1
dg ≈ 10µm Coble
sous vide n = 5 et Ea ≈ 316kJ ·mol−1
direction de laminage glissement-monte´e des dislocations
bilan : 500-800°C 3-100MPa n = 5 Ea ≈ 270kJ ·mol−1
Hayes et Kassner (2006) monte´e des dislocations
Tableau 2.3 – Bilan bibliographique sur le fluage du Zy-4 a` haute tempe´rature en phase α :
tailles de grain dg, exposant n et e´nergies d’activation Ea de la loi puissance
La figure 2.4 (Hayes et Kassner (2006)) compare les comportements du zirconium pur avec
ceux du Zircaloy-2 et du Zircaloy-4. Les donne´es ont e´te´ normalise´es par un coefficient de diffu-
sion correspondant a` une e´nergie d’activation de 270kJ.mol−1 et un coefficient pre´-exponentiel
de 5.10−4m2.s−1 (Hayes et Kassner (2002)). Les auteurs soulignent ainsi l’effet durcissant des
e´le´ments d’alliage. Prasad et al. (1992) avaient e´galement releve´ pour le Zircaloy-2 des vitesses
de fluage de presque deux de´cades infe´rieures a` celles du zirconium pur.
Les tableaux 2.4 et 2.5 regroupent les re´sultats de la litte´rature concernant les alliages Zr-
Nb(-Sn). Par rapport aux alliages pre´ce´dents, ces e´tudes proposent meˆme un troisie`me re´gime
interme´diaire, qui serait favorise´ par la pre´sence de Nb. Charit et Murty (2008) confirment
dans leur bilan comparatif que les alliages Zr-Nb sont e´galement plus re´sistants au fluage que
le zirconium pur.
Enfin, les diffe´rents re´gimes cite´s pre´ce´demment s’observent e´galement pour le titane et ses
alliages (Sargent et Ashby (1982)). Ainsi, certains auteurs ont e´tudie´ conjointement le titane
et le zirconium (Malakondaiah et Rama Rao (1981), Malakondaiah et al. (1982), Tanikella
(1998), Rama Rao (1998)).
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Figure 2.4 – Vitesses de fluage (normalise´es par un coefficient de diffusion, a` la tempe´rature
conside´re´e) en fonction de la contrainte (normalise´e par le module de cisaillement, a` la tem-
pe´rature conside´re´e) pour diffe´rentes e´tudes de la bibliographie (Hayes et Kassner (2006) et
re´fe´rences mentionne´es tableaux 2.1 a` 2.3)
Re´fe´rence Conditions expe´rimentales Comportement en fluage
Murty et al. (1995) 500-650°C 20-140MPa n = 1 Ea ≈ 107− 138kJ ·mol−1
Murty et al. (2005) dg ≈ 8µm Coble
Charit et Murty (2008) sous air n = 3 Ea ≈ 282kJ ·mol−1
directions de laminage glissement des dislocations
et transversale n = 7 Ea ≈ 297− 402kJ ·mol−1
monte´e des dislocations
Kutty et al. (1997) 700°C (indentation) n = 5, 3− 4, 7 Ea ≈ 300kJ ·mol−1
Zhou et al. (2004) 360-570°C 20-200MPa n = 1 Ea ≈ 109kJ ·mol−1
sous air Coble
biaxial n = 3 Ea ≈ 244kJ ·mol−1
(traction et pression interne) glissement des dislocations
n = 5 Ea ≈ 244kJ ·mol−1
monte´e des dislocations
Tableau 2.4 – Bilan bibliographique sur le fluage des alliages Zr-Sn-Nb a` haute tempe´rature en
phase α : tailles de grain dg, exposant n et e´nergies d’activation Ea de la loi puissance
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Re´fe´rence Conditions expe´rimentales Comportement en fluage
Adam et al. (1985) 650-760°C n = 6 Ea ≈ 120kJ ·mol−1
Adam et al. (1987) sous air
pression interne
Alymov et al. (1987a) dg ≈ 5µm n = 3 glissement des dislocations
Pirogov et al. (1989) n = 5 monte´e des dislocations
Charit et Murty (2008) dg ≈ 8µm n = 3 glissement des dislocations
n = 6 monte´e des dislocations
400-600°C 10-150MPa Ea ≈ 235kJ ·mol−1
Stephan et al. (1992) 700-810°C Ea ≈ 321kJ ·mol−1
sous argon
pression interne
Kaddour (2004) 650-760°C 1-60MPa n = 1 Ea ≈ 133kJ ·mol−1
Kaddour et al. (2004) dg ≈ 6− 7µm diffusion
sous vide n = 4 Ea ≈ 194kJ ·mol−1
direction laminage dislocations
Tableau 2.5 – Bilan bibliographique sur le fluage des alliages Zr-1%Nb a` haute tempe´rature en
phase α : tailles de grain dg, exposant n et e´nergies d’activation Ea de la loi puissance
Quand cette information e´tait disponible, nous avons releve´ la taille de grains du mate´riau
teste´. Ce parame`tre microstructural apparaˆıt important pour le re´gime de fluage d’exposant de
Norton n=1, quand celui-ci est observe´, mais de peu d’influence sur les autres re´gimes.
Le mode de sollicitation en fluage diffe`re e´galement d’une e´tude a` l’autre (uniaxial dans
la direction de laminage ou transverse, tubes en pression interne ou sous sollicitation biaxiale,
torsion, e´prouvettes he´lico¨ıdales...). Comme le mate´riau est fortement texture´, cela pourrait
eˆtre source d’e´carts entre les re´sultats des diffe´rentes e´tudes, comme c’est le cas a` plus basse
tempe´rature, alors que la plupart des mode`les propose´s sont isotropes. Quelques auteurs ont
essaye´ de quantifier l’effet de l’anisotropie de la phase α a` haute tempe´rature. Schober et al.
(1957), Jones (1966) ont mesure´ des vitesses de fluage identiques dans la direction de laminage
et la direction transverse, meˆme a` 345°C pour du Zy-2 recristallise´. La comparaison entre les vi-
tesses de fluage selon les trois directions principales d’un bloc e´pais de zirconium par MacEwen
et al. (1981) ont montre´ des e´carts infe´rieurs a` 50% en vitesse entre 600 et 700°C. Murty et al.
(1995), en comparant les directions de laminage et transverse, rele`vent environ 30% d’e´cart en
vitesse sur le re´gime n=1 et des e´carts plus importants sur les re´gimes agissant a` plus forte
contrainte (facteurs 6 et 16 sur les vitesses pour les re´gimes n=3 et 7 respectivement), pour du
Zirlo a` 500°C. Murty et al. (2005), en analysant ces re´sultats, parlent d’isotropie plane (dans
le plan de la toˆle). On pourrait donc penser que les effets de l’anisotropie diminuent avec la
tempe´rature, ce qui expliquerait la relative uniformite´ des re´sultats de la litte´rature.
La figure 2.4 (Hayes et Kassner (2006)) pre´sente une forte dispersion des donne´es. Une par-
tie de cette dispersion peut s’expliquer par l’incertitude concernant le coefficient de diffusion
utilise´ pour la normalisation. Il est aussi vraisemblable que les diffe´rences de protocole entre les
e´tudes compare´es induisent des e´carts de comportement en fluage. Pour les contraintes les plus
faibles, la dispersion est de quatre ordres de grandeur, probablement du fait que les auteurs
n’ont pas tenu compte de la taille des grains pour comparer les donne´es.
Du fait de protocoles expe´rimentaux tre`s diffe´rents, d’une e´tude a` l’autre, les re´sultats restent
difficiles a` comparer, notamment au niveau des coefficients de Norton et e´nergies d’activation.
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Cette difficulte´ justifie notamment la ne´cessite´ d’acque´rir de nouvelles donne´es expe´rimentales
sur nos toˆles de M5®, pour s’appuyer sur des estimations pre´cises de la vitesse de fluage.
2.1.1.2 Bilan des essais de fluage
Des essais de fluage isotherme ont donc e´te´ effectue´s sur des toˆles de M5® dans le domaine
quasi-α entre 650 et 760°C, dans la direction de laminage. Dans ce domaine de tempe´ratures,
deux re´gimes de fluage thermiquement active´s sont observe´s (figure 2.5), sur lesquels on identifie
une loi puissance (e´quation 2.1, mode`le de Norton sans seuil) :
1. pour les basses contraintes, un re´gime de fluage avec un exposant de Norton n1=1,
2. pour les contraintes plus e´leve´es, un re´gime de fluage avec un exposant de Norton supe´-
rieur n2=5.
La contrainte de transition entre les deux re´gimes diminue le´ge`rement quand la tempe´rature
augmente et se situe entre 15 et 20MPa (a` 760 et 650°C respectivement).
Figure 2.5 – Comportement expe´rimental en fluage du M5® dans le domaine quasi-α (un essai
par tempe´rature)
Les deux me´thodes de suivi cine´matique (suivi de re´sistance et extensome´trie laser) four-
nissent des re´sultats cohe´rents. Etant donne´e la meilleure pre´cision obtenue par extensome´trie
laser, les mesures expe´rimentales obtenues par cette me´thode seront utilise´es par la suite dans
ce domaine.
La figure 2.6 compare ces re´sultats aux re´sultats obtenus pre´ce´demment lors de la the`se de D.
Kaddour (2004), aux meˆmes tempe´ratures, dans des conditions analogues, en fluage par traction
uniaxiale, sur des gaines de M5®. Les deux re´gimes de fluage ont e´galement e´te´ observe´s et
les vitesses de fluage mesure´es sont relativement proches meˆme si quelques e´carts sont mis en
e´vidence :
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– dans le re´gime de fluage basses contraintes, une plus grande sensibilite´ a` la
tempe´rature est releve´e pour les toˆles. A 650 et 675°C, les vitesses de fluage plus
faibles que sur gaines ont e´te´ mesure´es sur toˆles alors qu’entre 700 et 760°C, ces vitesses
sont analogues.
– dans le re´gime de fluage a` plus fortes contraintes, nous ne disposons pas de donne´es
sur gaines au-dela` de 700°C. Entre 650 et 700°C, le coefficient de Norton identifie´
par Kaddour (2004) e´tait plus faible (n2=4 contre 5).
Les e´carts sont donc relativement faibles (au maximum 50% en vitesse). Ceux-ci pourraient
provenir d’effets de textures meˆme si les textures de la gaine et de la toˆle sont voisines dans
leur e´tat initial recristallise´ (figure 1.6 et Kaddour (2004)) et que la sollicitation de fluage est
dans la direction de laminage dans les deux cas. Plus vraisemblablement, les e´carts sont a` relier
au protocole expe´rimental utilise´ pour le fluage axial des gaines (de´formation le´ge`rement non
homoge`ne par effet d’ombrage entre les drapeaux utilise´s pour le suivi par extensome´trie laser,
Kaddour (2004)). Les essais sur toˆles be´ne´ficient d’un protocole expe´rimental mieux maˆıtrise´
et donc de mesures plus fiables. Ils sont donc conside´re´s dans la suite comme les mesures
de re´fe´rence du mate´riau.
Figure 2.6 – Comparaison entre les essais re´alise´s sur toˆle (pre´sente e´tude) et sur gaine (Kad-
dour (2004)) dans le domaine quasi-α
Des observations me´tallographiques par microscopie optique ont e´te´ effectue´es apre`s ces es-
sais de fluage (figure 2.7). A cette e´chelle et dans ces conditions d’observation, la microstructure
diffe`re peu de celle observe´e a` l’e´tat initial (figure 1.5) : structure e´quiaxe recristallise´e avec une
taille de grains moyenne de 6-7µm.
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Figure 2.7 – Micrographies optiques (contraste de Nomarsky) du M5® apre`s essais de fluage
dans le domaine quasi-α (zone utile des e´prouvettes)
Sur la base des exposants de Norton observe´s ainsi que par analogie avec les donne´es biblio-
graphiques obtenues sur le zirconium et ses alliages (voire e´tendus au titane), le re´gime basses
contraintes (n1=1) impliquerait des me´canismes, controˆlant la vitesse de de´formation, de type
diffusionnel (en volume (Nabarro (1948), Herring (1950)) voire plus vraisemblablement aux
interfaces (Coble (1963))). Conjointement, des me´canismes de glissement aux joints de grains
α (e´ventuellement au niveau des interfaces interphases avec la phase βZr) pourraient e´galement
exister.
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Les observations microstructurales a` mener pour confimer ce point sont spe´cifiques aux dif-
fe´rents me´canismes (Burton et Reynolds (1995), Rama Rao (1998), Langdon (2000, 2002),
Wadsworth et al. (2002), McNee et al. (2002), Greenwood (2005)). En l’absence de telles ob-
servations dans notre cas, il est impossible de conclure et tous les me´canismes sont a` envisager
pour le moment.
De la meˆme manie`re, des me´canismes de de´formation par mouvements de dislocations (mon-
te´e et/ou glissement) seraient a` associer au re´gime de fluage a` plus fortes contraintes (n2=5).
En conside´rant que les deux re´gimes de fluage coexistent meˆme si dans chaque domaine
l’un ou l’autre des me´canismes pre´domine, la vitesse de fluage de la phase α dans le domaine
quasi-α peut eˆtre mode´lise´e par l’e´quation 2.2 :
ε˙vp = ε˙vp1 + ε˙
vp
2 (2.2)
Chaque vitesse de de´formation viscoplastique ε˙vpi correspond a` l’un des deux re´gimes :
1. pour le re´gime basses contraintes :
ε˙1
vp =
[
ε˙1
(
σVM
σ0
)n1] 3
2
σD
σVM
(2.3)
2. pour le re´gime a` plus fortes contraintes :
ε˙2
vp =
[
ε˙2
(
σVM
σ0
)n2] 3
2
σD
σVM
(2.4)
avec :
– n1=1 et n2=5,
– ε˙i, homoge`ne a` une vitesse de de´formation,
– σVM la contrainte e´quivalente de von Mise`s,
– σ0 un parame`tre homoge`ne a` une contrainte (ici, choisi e´gal a` 1MPa),
– σD la partie de´viatorique du tenseur des contraintes.
Un premier mode`le peut eˆtre identifie´ sur cette base expe´rimentale en conside´rant uni-
quement, comme l’avait propose´ Kaddour (2004), une de´pendance envers la tempe´rature par
l’interme´diaire d’un mode`le a` e´nergie d’activation de type Arrhe´nius (e´quation 2.5) :
ε˙i =
Ai
T
exp
(
−Eai
RT
)
(2.5)
avec :
– Ai des constantes (K·s−1),
– Eai des e´nergies d’activation (kJ ·mol−1),
– R la constante des gaz parfaits,
– T la tempe´rature (en K).
La figure 2.8 pre´sente l’identification des deux valeurs d’e´nergies d’activation Eai associe´es
aux deux re´gimes de fluage avec :
– A1 ≈ 2, 7.107K·s−1
– A2 ≈ 1, 2.105K·s−1
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Figure 2.8 – Identification des e´nergies d’activation des deux re´gimes de fluage du M5® dans
le domaine quasi-α
Ce premier mode`le de´crit correctement le comportement du mate´riau dans le domaine quasi-
α. Les e´nergies d’activation identifie´es sont sensiblement supe´rieures a` celles propose´e par Kad-
dour (2004) (respectivement 133kJ ·mol−1 et 194kJ ·mol−1). Les e´carts ne sont cependant pas
tre`s importants si on conside`re la faible e´tendue de tempe´rature de la base expe´rimentale (110°C,
d’ou` une incertitude e´value´e a` ±20kJ ·mol−1 sur l’identification des e´nergies d’activation). Par
ailleurs, par rapport aux valeurs des e´nergies d’activation releve´es dans la litte´rature et a` leur
diversite´ (tableaux 2.1 a` 2.5), cette identification peut eˆtre conside´re´e comme raisonnable.
2.1.2 Domaine monophase´ β
Contrairement au domaine quasi-α, le domaine de tempe´ratures conside´re´ (960-1050°C) est
un domaine strictement monophase´ β, sans phase α re´siduelle et ou` les e´le´ments d’alliage sont
tous en solution.
2.1.2.1 Etude bibliographique
Les donne´es bibliographiques sont nettement moins nombreuses dans le domaine β par rap-
port a` celles du domaine α. Sargent et Ashby (1982) ont construit leur carte des me´canismes de
de´formation pour la phase β du zirconium pur sans donne´es expe´rimentales mais en supposant
un comportement analogue a` celui du titane pur. Ils ont ainsi pre´dit, pour une taille de grains
de 100µm, deux re´gimes de fluage (figure 2.3) :
– aux faibles contraintes, un re´gime diffusionnel avec diffusion au cœur des grains (Nabarro
(1948), Herring (1950)),
– aux contraintes plus e´leve´es, un re´gimes de fluage dislocations.
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Dans les diffe´rentes e´tudes re´fe´rence´es dans le tableau 2.6, seul le re´gime de fluage par
glissement et/ou monte´e des dislocations a e´te´ releve´. Ceci n’exclut bien suˆr pas que
pour des contraintes plus faibles (et donc difficilement accessibles expe´rimentalement) ou des
tailles de grains plus faibles, le mate´riau puisse fluer selon un me´canisme diffusionnel.
Re´fe´rence Conditions expe´rimentales Comportement en fluage
Ardell (1964) Zr pur 1200°C n ≈ 4
Abramyan et al. (1967) Zr pur n = 3, 25
1050-1370°C Ea ≈ 146, 5kJ ·mol−1
Rose et Hindle (1973) Zy-2 n = 4, 2
Rose et Hindle (1977) 1000-1140°C Ea ≈ 238kJ ·mol−1
Clendening (1975) Zy-4 1000-1200°C n = 3, 7
Hardy (1973) 2,5-5,4MPa Ea ≈ 150kJ ·mol−1
Hunt et Foote (1977) 1000-1300°C
4-12MPa n = 3, 7− 4
Zy-4 Ea = 130− 150kJ ·mol−1
n = 4
Zr-2,5%Nb Ea = 70− 100kJ ·mol−1
Burton et al. (1978) Zy-2 n = 3, 7 Ea ≈ 174kJ ·mol−1
1050-1250°C glissement des dislocations
0,5-2MPa et des joints de grain
Clay et Stride (1978) Zy-2 1000-1500°C n = 4, 2
1,5-5MPa Ea ≈ 150kJ ·mol−1
Rizkalla et al. (1979) Zy-2 1000-1200°C n = 3, 5− 4
0,5-10MPa Ea = 130− 143kJ ·mol−1
(compression) dislocations
Rosinger et al. (1979) Zy-4 n = 3, 79 Ea = 142, 3kJ ·mol−1
1000-1200°C glissement
1-10MPa -monte´e dislocations
Shewfelt et al. (1984) Zr-2,5%Nb n = 3, 4
950-1200°C Ea ≈ 163kJ ·mol−1
Stephan et al. (1992) Zr-1%Nb n ≈ 4
840-930°C Ea = 140, 3kJ ·mol−1
Fre´chinet (2001) Zy-4 n = 4, 25 Ea ≈ 150kJ ·mol−1
1000-1100°C glissement
0,7-3MPa -monte´e des dislocations
Kaddour (2004) Zr-1%Nb n = 4, 3 Ea ≈ 142kJ ·mol−1
Kaddour et al. (2004) 960-1100°C glissement
1-5MPa -monte´e des dislocations
Rodchenkov et Semenov (2005) Zr-2,5%Nb n = 5
900-1000°C Ea ≈ 319kJ ·mol−1
Charit et Murty (2008) Zr-1%Nb n = 4 Ea ≈ 110kJ ·mol−1
Alymov et al. (1987b) 897-1097°C glissement
-monte´e des dislocations
Tableau 2.6 – Bilan bibliographique sur le fluage du zirconium et des alliages de zirconium a`
haute tempe´rature en phase β : exposant n et e´nergie d’activation Ea de la loi puissance
2.1. Domaines monophase´s 71
Le grossissement tre`s rapide des grains β de`s l’atteinte de la tempe´rature de fin de transfor-
mation de phases cre´e une microstructure plus grossie`re en phase β (taille de grains supe´rieure
a` 100µm). Ceci limite donc a priori les possibilite´s d’observation d’un e´ventuel re´gime de fluage
diffusionnel a` faibles contraintes.
Wenk et al. (2004), Romero et al. (2009) ont e´tudie´ la texture de la phase β cre´e´e lors
de la transformation de phases au chauffage. Le mate´riau apparaˆıt moins texture´ en phase β,
phase de syme´trie supe´rieure (cubique centre´e). Ne´anmoins, a` cause de la taille des grains β, un
volume important de matie`re est ne´cessaire pour inclure la plupart des orientations comprises
dans la texture du mate´riau et en atte´nuer l’anisotropie.
Burton et al. (1978), Clay et Stride (1978) ont re´alise´ leurs essais de fluage sur des fils
chauffe´s par effet Joule. La structure β sollicite´e e´tait une structure de type « bambou » pre´-
sentant des grains en se´rie (figure 2.9). Cette structure est moins re´sistante au fluage car les
grains, non confine´s late´ralement par des grains voisins, se de´forment plus librement. Le glisse-
ment aux joints de grain est e´galement plus aise´, meˆme si la majorite´ d’entre eux sont oriente´s
transversalement a` la direction de traction, ce qui est de´favorable au glissement intergranulaire.
De plus, les e´prouvettes ont tendance a` strictionner : les grains favorablement oriente´s pour
le glissement des dislocations se de´forment de manie`re plus importante, la section se re´duisant
alors localement ; la localisation est accentue´e e´galement par le syste`me de chauffage de l’e´prou-
vette, car plus la section diminue, plus l’effet Joule et donc l’efficacite´ du chauffage sont e´leve´s.
Figure 2.9 – Micrographie e´lectronique a` balayage (e´lectrons secondaires) d’un fil de Zy-2 apre`s
un essai de fluage dans le domaine β (Burton et al. (1978))
Les autres e´tudes re´alise´es sur des e´prouvettes plus volumineuses (gaines ou toˆles), compa-
re´es par Evans et Knowles (1978), Rosinger et al. (1979), ne mettent pas en e´vidence d’effet
de texture. L’isotropie de comportement en fluage resterait ne´anmoins a` de´montrer.
Par comparaison a` la phase α, outre l’effet de la tempe´rature, la phase β est pre´sente´e
comme moins re´sistante au fluage. Ceci peut s’expliquer par le nombre plus important de sys-
te`mes de glissement de la structure cubique centre´e (Rodchenkov et Semenov (2005)). Hunt et
Foote (1977) attribuent plutoˆt cet e´cart a` l’absence de pre´cipite´s, tous les e´le´ments d’alliage
e´tant en solution solide.
Evans et Knowles (1978), qui ont compare´ les comportements du zirconium, du Zy-2 et
du Zy-4 soulignent le faible effet des e´le´ments d’alliage sur le comportement en fluage dans
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le domaine β (50% au maximum sur les vitesses, a` comparer aux e´carts de plusieurs de´cades
observe´s pour le domaine α).
2.1.2.2 Bilan des essais de fluage
Des essais de fluage isotherme ont e´te´ effectue´s sur le M5® dans le domaine β entre 960 et
1050°C. Contrairement au domaine quasi-α, un seul re´gime de fluage thermiquement active´ est
observe´ (figure 2.10), a` rapprocher du re´gime observe´ a` plus fortes contraintes dans le domaine
quasi-α, avec un exposant de Norton n2=4, conforme a` la bibliographie.
Figure 2.10 – Comportement expe´rimental en fluage du M5® dans le domaine β (au moins
deux essais par tempe´rature)
A nouveau, les deux me´thodes de suivi cine´matique (suivi de re´sistance et extensome´trie
laser) fournissent des re´sultats cohe´rents. Etant donne´e la meilleure pre´cision obtenue par ex-
tensome´trie laser, les mesures expe´rimentales obtenues par cette me´thode seront utilise´es par
la suite dans ce domaine, tout comme dans le domaine quasi-α.
Aucun essai n’a pu eˆtre re´alise´ au-dela` de 1050°C car sur cette ge´ome´trie d’e´prouvette (figure
A.2), la section est relativement faible et on a observe´ une sensibilite´ locale due a` un affaiblisse-
ment cre´e´ par le soudage du thermocouple. Nous nous sommes donc limite´s a` des tempe´ratures
plus faibles pour lesquelles la de´formation reste homoge`ne.
Comme pour le domaine quasi-α, en se basant sur l’exposant de Norton (n2=4) ainsi que
sur les donne´es bibliographiques, des me´canismes de dislocations (monte´e et/ou glissement) se-
raient a` associer au re´gime de fluage observe´. Etant donne´e la retransformation du mate´riau au
refroidissement, les me´canismes de fluage sont encore plus complexes a` identifier post-mortem
dans ce domaine.
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Des observations me´tallographiques ont e´te´ effectue´es apre`s les essais de fluage au niveau
de la zone utile de l’e´prouvette (figure 2.11). Une structure en lattes de type Widmansta¨tten
est cre´e´e au refroidissement a` partir du domaine β. Afin de mieux re´ve´ler la microstructure
d’inte´reˆt existant a` haute tempe´rature, un refroidissement e´tage´ a e´te´ mis en œuvre (annexe
A), qui re´ve`le les ex-joints de grains β. Dans ce domaine de tempe´ratures, les tailles de grains
observe´es sont supe´rieures a` 500µm et croissent avec la tempe´rature.
Figure 2.11 – Micrographies optiques (lumie`re blanche) du M5® apre`s essais de fluage dans le
domaine β et refroidissement e´tage´ (zone utile des e´prouvettes)
Certains grains e´tant quasi millime´triques, les e´prouvettes ne pre´sentent parfois que deux
ou trois grains dans l’e´paisseur et moins d’une dizaine de grains dans la section. Ce n’est donc
pas tout a` fait une structure de type bambou (figure 2.9). Meˆme si des he´te´roge´ne´ite´s locales
de de´formation sont visibles figure 2.12, meˆme au bout de plusieurs dizaines de pourcents de
de´formation (maximum atteint : 40%), d’un point de vue global, si on s’inte´resse au comporte-
ment en volume, il y a peu de localisation de la de´formation.
Ne´anmoins, afin d’e´tudier la re´pe´tabilite´, a` chaque tempe´rature, les essais ont e´te´ double´s
(triple´s a` 960°C). On n’observe que tre`s peu de dispersion entre les essais (figure 2.10), malgre´
le peu de grains sollicite´s (de l’ordre de la dizaine de grains), on en conclut que les expe´riences
sont repre´sentatives du comportement du mate´riau.
Ceci est conforte´ par comparaison avec les re´sultats obtenus sur gaines par Kaddour (2004).
Les gaines pre´sentant une section nettement plus importante (initialement environ 16mm2
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Figure 2.12 – Micrographie optique (lumie`re blanche) du M5® apre`s essai de fluage dans le
domaine β (1050°C) et refroidissement four coupe´
contre 3, 6mm2 pour les toˆles), davantage de grains sont donc sollicite´s dans la section.
La figure 2.13 pre´sente les mesures effectue´es sur gaines (Kaddour (2004)) aux meˆmes tempe´-
ratures (et e´galement a` 1100°C car les gaines plus massives ont permis d’atteindre sans artefact
cette tempe´raure) compare´es a` celles effectue´es sur toˆles. Les re´sultats obtenus sont tre`s voi-
sins, meˆme si sur la base expe´rimentale globalement plus restreinte en contraintes de Kaddour
(2004), l’exposant de Norton propose´ e´tait plus e´leve´ (n2=4,3 contre n2=4 dans la pre´sente
e´tude). L’e´cart est ne´anmoins moins important que dans le domaine quasi-α.
Figure 2.13 – Comparaison entre les essais re´alise´s sur toˆle (pre´sente e´tude) et sur gaine (Kad-
dour (2004)) dans le domaine β
La phase β ayant un comportement moins anisotrope que la phase α, les faibles e´carts sont
probablement a` attribuer aux diffe´rences de protocole expe´rimental.
Un premier mode`le de comportement de la phase β, ne prenant en compte que l’effet de la
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tempe´rature (e´quation 2.5) est identifie´ sur cette base expe´rimentale, en ne conside´rant que le
second re´gime de fluage (i=2).
La figure 2.14 pre´sente l’identification de l’e´nergie d’activation Ea2 (≈ 180kJ ·mol−1) avec
A2 ≈ 7.104K·s−1.
Figure 2.14 – Identification de l’e´nergie d’activation pour le fluage du M5® dans le domaine β
Compte tenu de la faible e´tendue de variation de tempe´ratures (90°C), ce mode`le de´crit cor-
rectement le comportement de la phase β dans la plage 960-1050°C, avec une faible pre´cision
pour l’identification de l’e´nergie d’activation (incertitude e´value´e a` ±25kJ ·mol−1). C’est pour-
quoi, meˆme si la valeur propose´e est supe´rieure a` celle de Kaddour (2004) (Ea ≈ 142kJ ·mol−1),
pour le moment, il est difficile de conclure quant a` la qualite´ de l’identification des parame`tres
du mode`le.
2.2 Domaine biphase´ (α + β)
2.2.1 Etude bibliographique
Seuls les alliages de zirconium, par rapport au zirconium pur, ont un domaine de tempe´ra-
tures de transformation de phases α → β suffisamment e´tendu pour e´tudier le comportement
en fluage dans le domaine biphase´ (α + β). Comme les modifications microstructurales sont
importantes, meˆme au sein d’une meˆme e´tude, une grande diversite´ de comportements est ob-
serve´e.
Cette diversite´ de comportements se retrouve dans le tableau 2.7 qui regroupe les principales
re´fe´rences de travaux ayant essaye´ d’identifier une loi puissance dans le domaine biphase´.
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Re´fe´rence Conditions expe´rimentales Comportement en fluage
Clendening (1975) Zy-4, 900°C n = 2, 2
sous argon
direction de laminage
Hunt et Foote (1977) Zr-2,5%Nb 700-800°C n = 1
900-1000°C n = 2, 2
Zy-4 900°C n = 2, 2
4-12MPa, sous vide
pression interne
Rosinger et al. (1979) Zy-4, 822-972°C n = 1, 8 Ea = 56, 6kJ ·mol−1
3-30MPa, sous argon
direction de laminage n = 2, 28 Ea = 155, 5kJ ·mol−1
Adam et al. (1985) Zr-1%Nb, 780-950°C n = 6
Adam et al. (1987) sous argon et vapeur Ea = 63, 3kJ ·mol−1
Adam et al. (1988) pression interne
Adam et al. (1989) Zr-1%Nb, 820-905°C n = 6
sous argon et vapeur Ea = 140kJ ·mol−1
pression interne
Fre´chinet (2001) Zy-4, 825-920°C n = 1, 3
1-40MPa, sous vide Ea ≈ 190kJ ·mol−1
direction de laminage
Kaddour (2004) Zr-1%Nb, 800-900°C n = 1, 3
Kaddour et al. (2004) 1-30MPa, sous vide
direction de laminage
Rodchenkov et Semenov (2005) Zr-2,5%Nb, 600-800°C n = 2, 67
sous argon Ea ≈ 202kJ ·mol−1
directions de laminage
et transversale
Tableau 2.7 – Bilan bibliographique sur le fluage des alliages de zirconium a` haute tempe´rature
dans le domaine biphase´ (α+ β) : exposant n et e´nergie d’activation Ea de la loi puissance
Shewfelt et al. (1984), Shewfelt et Lyall (1985) proposent de de´composer la de´formation
observe´e pour le Zr-2,5%Nb entre 850 et 950°C en une contribution de de´formation de la phase
β de type loi-puissance et une contribution due au glissement des joints de grains, au niveau
des interfaces interphases.
Bocˇek et al. (1977), Garde et al. (1978) et Garde (1979) ont mis en e´vidence en traction ces
glissements aux joints de grains vers 850°C-900°C (figure 2.15), au de´but de la transformation
de phases. L’accommodation de ce glissement aux joints de grains se ferait par du fluage dif-
fusionnel (mode`le de Ashby et Verrall (1973)), de la recristallisation dynamique ou encore du
fluage par mouvements de dislocations.
En traction toujours, ce glissement aux joints de grains confe`re au mate´riau un compor-
tement superplastique e´galement observe´ notamment par Chung et al. (1977), Fotedar et al.
(1997) sur du Zy-2, Lee et Backofen (1967), Hill et al. (2001) sur du Zy-4 et Singh et al. (2001),
Kapoor et al. (2005) sur du Zr-2,5%Nb. Le pic de superplasticite´ correspond a` un maximum
du coefficient m de sensibilite´ de la contrainte a` la vitesse de traction de l’ordre de 0,5. Pour le
fluage, cela correspondrait a` un exposant de Norton n = 1/m d’environ 2, qui est une valeur
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Figure 2.15 –Micrographies e´lectroniques a` balayage (e´lectrons secondaires) mettant en e´vidence
du glissement aux joints de grains apre`s un essai de traction sur du Zy-4 dans le domaine
biphase´(Bocˇek et al. (1977), Garde et al. (1978))
proche de celles re´pertorie´es dans le tableau 2.7. Des valeurs plus faibles de m (de l’ordre de
0,2-0,3) sont aussi mesure´es au voisinage du pic de superplasticite´, ce qui donnerait un exposant
de Norton n de l’ordre de 4-5.
La phase β est conside´re´e comme e´tant la phase la moins re´sistante au fluage : en effet, celle-
ci ne contient pas de pre´cipite´s (e´le´ments d’alliage en solution solide, Hunt et Foote (1977)) ;
de plus Rodchenkov et Semenov (2005) expliquent e´galement que la phase β, non seulement
posse`de plus de syte`mes de glissement que la phase α, mais elle est en plus appauvrie en oxyge`ne
dans le domaine biphase´, e´le´ment durcissant en fluage, par rapport a` la phase α.
On peut donc retenir que les interfaces interphases (α/β) sont susceptibles de glis-
ser. Ce me´canisme de glissement, e´galement envisage´ dans le domaine quasi-α, peut eˆtre soit
le me´canisme controˆlant la vitesse de de´formation, soit se produire conjointement a` un autre
me´canisme d’accommodation controˆlant la vitesse de de´formation : me´canismes diffusionnels,
de mouvements de dislocations... (Cannon et Langdon (1983), Chokshi et Langdon (1991),
Chokshi (2001), Langdon (1994, 2000))
Ne´anmoins, il convient de souligner que les micrographies de la figure 2.15 pourraient non
pas mettre en e´vidence du glissement aux interfaces interphases (α/β) mais uniquement le fait
que la phase β situe´e entre les grains α se de´forme beaucoup plus vite que ces der-
niers. C’est cette seconde explication qui sera d’ailleurs privile´gie´e dans la suite de
l’e´tude.
Comme dans le domaine quasi-α, de forts e´carts de comportements subsistent entre les diffe´-
rentes donne´es bibliographiques. Afin d’obtenir des estimations pre´cises de la vitesse de fluage
des toˆles de M5®, il convient d’acque´rir de nouvelles donne´es expe´rimentales, sur le meˆme
mate´riau et dans les meˆmes conditions que pour les essais dans le domaine quasi-α.
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2.2.2 Bilan des essais de fluage
Des essais de fluage isotherme ont donc e´te´ effectue´s sur le M5® dans le domaine biphase´
(α+β) entre 800 et 900°C. L’effet de la tempe´rature sur les vitesses de fluage est moins net que
dans les domaines monophase´s (figure 2.16). Entre 800 et 860°C, on observe nettement
une augmentation de la vitesse de fluage avec la tempe´rature et entre 860 et 900°C
une stagnation, voire meˆme une diminution a` 900°C.
Figure 2.16 – Comportement expe´rimental en fluage du M5® dans le domaine biphase´ (α+ β)
(un essai par tempe´rature)
Par rapport a` la contrainte, on peut distinguer un re´gime entre 1 et 10MPa avec un exposant
de Norton n1 = 1, 3 et une transition vers un autre re´gime avec un exposant plus e´leve´ pour
les plus fortes contraintes. Aucun me´canisme de fluage clairement pre´ponde´rant n’est
identifie´ directement. La compre´hension de ce domaine ne´cessite donc des investigations plus
pousse´es.
Dans ce domaine biphase´, tout comme dans les autres domaines, les essais pre´ce´dents (Kad-
dour (2004)) effectue´s sur gaine sont en bon accord (e´carts en vitesse infe´rieurs a` 20%) avec les
essais effectue´s ici sur toˆle (figure 2.17).
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Figure 2.17 – Comparaison entre les essais re´alise´s sur toˆle (pre´sente e´tude) et sur gaine (Kad-
dour (2004)) dans le domaine biphase´ (α+ β)
Sur les micrographies optiques obtenues apre`s les essais de fluage et un refroidissement four
coupe´ (figure 2.18), la phase β de la structure existant a` haute tempe´rature (biphase´e (α+ β))
s’est transforme´e au refroidissement en une structure en lattes de Widmansta¨tten (fonce´es sur
les micrographies) que l’on peut distinguer de la phase α primaire (en clair).
En supposant d’une part que la microstructure n’e´volue pas pendant le maintien au chauf-
fage (Kaddour (2004) a montre´ que la re´sistivite´ n’e´voluait pas, ce qui est confirme´ dans cette
e´tude a posteriori par le bon accord entre les mesures de suivi de re´sistance et par extensome´-
trie laser) et que d’autre part, la phase α primaire n’e´volue pas significativement au cours du
refroidissement, ces micrographies permettent de de´composer la transformation de phases au
chauffage.
Comme le montraient aussi les micrographies 2.1 et 2.2, la germination de la phase βZr se
produit aux joints de grains α et pre´fe´rentiellement aux joints triples. Il y a e´galement quelques
germes en position intragranulaire. La phase β croˆıt ensuite le long des joints de grains α puis
s’e´paissit vers le cœur des grains α. A partir de 880-900°C, le grossissement des grains
β est visible.
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Figure 2.18 – Micrographies optiques (lumie`re blanche) du M5® apre`s essais de fluage dans le
domaine biphase´ (α+ β) et refroidissement four coupe´ (zone utile des e´prouvettes)
Au cours des essais, la transformation de phases est suivie in-situ par la me´thode de suivi de
re´sistance de´taille´e en annexe A. Les valeurs de fractions de phase β mesure´es pour chaque essai
sont reporte´es sur la figure 2.19. Ces valeurs sont proches des fractions attendues en conditions
de « quasi-e´quilibre » (obtenues apre`s des essais de calorime´trie). Les essais de 800 a` 900°C
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balaient un large intervalle du domaine biphase´ (de 7% a` 92% de phase β).
Figure 2.19 – Fraction de phase β transforme´e e´value´e par mesure de re´sistance lors des essais
de fluage en conditions de « quasi-e´quilibre » et par analyse me´tallographique post-essai
Une e´valuation « manuelle » de la fraction de phase β a e´te´ effectue´e a` partir des microgra-
phies optiques. Des valeurs le´ge`rement plus faibles de fractions de phase β sont ainsi obtenues
(figure 2.19). A 900°C, on a conside´re´ que la phase α situe´e aux joints de grains β, de forme
lamellaire, s’e´tait probablement forme´e lors du refroidissement. Seule la phase α globulaire est
conside´re´e comme primaire et est donc prise en compte. La distinction n’est pas toujours ai-
se´e et une condition pre´alable est que le polissage et l’attaque chimique, ope´rations de´licates,
soient suffisamment efficaces pour correctement re´ve´ler la microstructure. De plus, il n’est pas
exclu que la phase α primaire ait le´ge`rement grossi au refroidissement, avant l’apparition de
la structure de Widmansta¨tten. Cette e´valuation doit donc eˆtre conside´re´e comme une borne
infe´rieure de la fraction de phase β.
Hormis a` 900°C, lors de ces essais dans le domaine biphase´ (α + β), les deux me´thodes de
suivi cine´matique (suivi de re´sistance et extensome´trie laser) fournissent des courbes de fluage
e´quivalentes et l’on privile´giera les mesures obtenues par extensome´trie laser (figure 2.16). A
900°C en revanche, les valeurs obtenues par extensome´trie laser (non repre´sente´es pour des rai-
sons de lisibilite´) sont supe´rieures a` celles obtenues par suivi de re´sistance (environ d’un facteur
1,5 sur les vitesses). L’analyse me´tallographique a montre´ une bonne homoge´ne´ite´ au niveau
de la zone utile, mais au niveau des conge´s de raccordement, une proportion de phase α sen-
siblement plus importante et des grains β plus petits, se rapprochant de ce que l’on observe a`
880°C. Ceci confirme le gradient de 15-20°C au niveau des conge´s de raccordement par rapport
a` la mesure de tempe´rature centrale du thermocouple (mais ce gradient est infe´rieur a` 5°C au
niveau de la zone utile). Comme explique´ en annexe A, les mesures obtenues par suivi
de re´sistance sont donc pre´fe´re´es a` celles obtenues par extensome´trie laser pour la
tempe´rature d’essai de 900°C.
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2.3 Effet de la tempe´rature
2.3.1 Premie`re mode´lisation du comportement du mate´riau biphase´
Le premier mode`le propose´ de comportement de chaque phase, α et β, prenant en compte
l’effet de la contrainte et de la tempe´rature semble bien de´crire les vitesses de fluage sur chaque
base d’identification, respectivement dans les domaines quasi-α et β.
En extrapolant ce mode`le dans le domaine biphase´ (α + β) comme propose´ par Kaddour
(2004), par exemple a` 860°C (figure 2.20), on peut remarquer que le comportement expe´rimen-
tal a` 860°C n’est pas encadre´ pour les faibles contraintes (a` 860°C, infe´rieures a` 5MPa) par les
lois de´crivant le comportement de chaque phase. On « fluerait plus vite » que chacune des deux
phases conside´re´es se´pare´ment.
Figure 2.20 – Mode´lisation du fluage du M5® a` 860°C a` partir de lois pour chacune des phases
α et β extrapole´es en tempe´rature a` partir des domaines monophase´s quasi-α et β
Sans utiliser la fraction de chaque phase (50% a` 860°C) ni utiliser le moindre mode`le d’ho-
moge´ne´isation, le fait d’avoir un comportement expe´rimental « hors bornes » par rapport aux
lois extrapole´es indique que notre mode`le de comportement pour chacune des phases ne´glige
sans doute un effet physique important, probablement lors de l’e´tape d’extrapolation. En effet,
dans le domaine d’identification (monophase´), le mode`le semblait de´crire correctement le com-
portement de chaque phase.
C’est ce que nous allons confirmer dans le paragraphe suivant.
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2.3.2 Comparaison entre les diffe´rents domaines de tempe´ratures, a`
basse contrainte (1-4MPa)
A partir de l’ensemble des essais effectue´s, un comparatif est dresse´ entre les trois domaines,
monophase´s quasi-α et β et biphase´ (α+β). On s’inte´resse en particulier au domaine des faibles
contraintes (1-4MPa) ou` la premie`re mode´lisation se place « hors bornes » par rapport au com-
portement expe´rimental.
La figure 2.21 regroupe ainsi sous la forme de courbes isocontraintes, en fonction de la
tempe´rature, les vitesses de fluage expe´rimentales, comme le fait la figure 1.16 pour les essais
sur gaines. Dans les domaines monophase´s quasi-α et β, le fluage est thermiquement active´,
les vitesses e´tant croissantes avec la tempe´rature. Dans le domaine biphase´ (α + β), de 800 a`
860°C, les vitesses sont e´galement croissantes avec la tempe´rature. Par contre, de 860 a` 900°C,
les courbes pre´sentent un plateau, a` savoir que les vitesses, a` contrainte donne´e, sont quasiment
constantes quelle que soit la tempe´rature.
Figure 2.21 – Comportement expe´rimental en fluage du M5® aux faibles contraintes (courbes
isocontraintes 1-4MPa)(a` partir de 910°C, au moins deux essais par tempe´rature)
Entre 900 et 960°C, dans le haut du domaine biphase´, en prenant en compte les essais
enrichissant la base expe´rimentale (entre 910 et 940°C, sur lesquels nous reviendrons dans le
paragraphe suivant), une rupture de comportement est observe´e. A une contrainte donne´e, on
observe sur la figure 2.21 une diminution de la vitesse de fluage suivie d’une augmentation, la
tempe´rature du minimum (entre 910 et 940°C) e´tant fonction de la contrainte.
A partir de cette rupture de comportement dans le haut du domaine biphase´, il apparaˆıt
a` nouveau que l’extrapolation directe d’un mode`le de comportement de la phase β dans le
domaine biphase´ n’est pas possible.
Cette rupture de comportement dans le haut du domaine biphase´ a de´ja` e´te´ constate´e par
Clendening (1975), Hunt et Foote (1977), Fre´chinet (2001) sur du Zy-4, Hunt et Foote (1977),
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Shewfelt et al. (1984) sur du Zr-2,5%Nb et Alymov et al. (1987b), Kaddour (2004) sur du
Zr-1%Nb. Hunt et Foote (1977) l’attribuent aux changements microstructuraux dont le gros-
sissement des grains β et la dissolution des pre´cipite´s. Charit et Murty (2008) attribuent la
rupture observe´e par Alymov et al. (1987b) a` un changement des coefficients de diffusion entre
le domaine biphase´ et le domaine β.
2.3.3 Domaine quasi-β
Le haut du domaine biphase´ est donc un domaine d’inte´reˆt assez restreint en tempe´rature
dans lequel le comportement global du mate´riau e´volue tre`s fortement, surtout aux faibles
contraintes. Des essais de fluage isotherme supple´mentaires ont donc e´te´ effectue´s entre 900 et
960°C.
A 900°C, on a de´tecte´ par suivi de re´sistance 92% de phase β (figure 2.19). Le comporte-
ment global en fluage du mate´riau est donc majoritairement influence´ par la phase β et, par
suite, on peut supposer a priori que le comportement observe´ est quasiment celui de la phase
β. A fortiori, pour les tempe´ratures supe´rieures (aucune phase α re´siduelle n’est de´tecte´e par
re´sistivite´ au-dela` de 920°C), il en serait de meˆme. Le domaine ou` il reste quelques pourcents
de phase α re´siduelle, s’e´tendant au dessus de 900°C jusqu’au transus α + β → β, sera donc
de´nomme´ dans la suite de cette e´tude domaine quasi-β.
A partir de cette hypothe`se, pour les essais a` 900, 910 et 920°C, on peut conside´rer (figure
2.22) que l’on observe pour le comportement de la phase β deux re´gimes de fluage :
1. pour les basses contraintes, un re´gime de fluage avec un exposant de Norton n1=1, surtout
observe´ a` 900°C, comme ce qui avait e´te´ observe´ pour la phase α dans le domaine quasi-α,
2. pour les contraintes plus e´leve´es, le re´gime de fluage de´ja` observe´ pour la phase β avec
un exposant de Norton supe´rieur n2=4, surtout observe´ a` 910 et 920°C
A 930 et 940°C, comme pour les essais re´alise´s dans le domaine β, a` partir de 960°C, seul le
re´gime n2=4 est mis en e´vidence dans ce domaine de contraintes.
Le de´pouillement de ces essais (entre 900 et 940°C) a` partir des mesures de l’extensome`tre
laser diffe`re de celui re´alise´ a` partir des mesures de re´sistance au niveau des faibles contraintes
(re´gime n1=1). Ceci s’explique par la pre´sence du gradient de tempe´rature observe´ au niveau
des conge´s de raccordement par rapport a` la zone utile. En effet, expe´rimentalement, on observe
une brusque diminution des vitesses de fluage quand la tempe´rature augmente, les conge´s e´tant
donc moins re´sistants au fluage que la zone utile, ceux-ci faussent le de´pouillement par suivi
extensome´trique. C’est ici sensible car le changement de re´gime a lieu dans un domaine de
tempe´ratures tre`s restreint. C’est pourquoi, seules les mesures effectue´es par suivi de re´sistance
ont e´te´ conside´re´es. Pour les autres essais, cela ne remet pas en cause le de´pouillement a` partir
des mesures de l’extensome`tre laser dans la mesure ou` les re´sultats sont en bon accord avec les
mesures par suivi de re´sistance.
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Figure 2.22 – Comportement expe´rimental en fluage du M5® dans le domaine quasi-β (a` partir
de 910°C, au moins deux essais par tempe´rature)
Les micrographies optiques de la figure 2.23 pre´sentent la microstructure apre`s les essais
de fluage re´alise´s a` 930 et 940°C. Aucune trace de phase α re´siduelle a` haute tempe´rature n’a
e´te´ de´cele´e au niveau de la zone utile sur les essais suivis d’un refroidissement direct. On peut
donc en conclure que le transus haut de la transformation de phases du M5® est estime´ lors
de nos essais entre 920 et 930°C. Le domaine quasi-β, pre´ce´demment de´fini, s’e´tend donc de
900 a` 920°C (figure 2.22, en toute rigueur un peu plus de 920°C). Les essais a` 930 et 940°C
ont e´te´ double´s pour, d’une part, mieux re´ve´ler par un refroidissement interrompu la taille des
ex-grains β (supe´rieure a` 500µm, figure 2.23) et pour, d’autre part, confirmer la repre´sentativite´
de nos essais malgre´ la grande taille des grains β sollicite´s, relativement a` la taille de l’e´prouvette.
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Figure 2.23 – Micrographies optiques (lumie`re blanche) du M5® apre`s essais de fluage dans le
bas du domaine β et refroidissement direct ou e´tage´ (zone utile des e´prouvettes)
La figure 2.24 pre´sente les micrographies optiques du M5® apre`s les essais re´alise´s a` 900,
910 et 920°C (domaine quasi-β). Ces tempe´ratures se situent bien en dessous du transus haut
de la transformation de phases car de la phase α primaire, se pre´sentant sous forme globulaire,
est observe´e. De la phase α, de forme lamellaire, est e´galement observe´e au niveau des joints de
grains β. Globalement, la fraction de phase α observe´e est supe´rieure a` celle mesure´e par suivi
de re´sistance au cours de l’essai (figure 2.19), sans doute pour les meˆmes raisons que dans le
domaine biphase´. Comme nous l’avions de´ja` fait, lors de l’e´valuation «manuelle » de la fraction
de phase a` partir des micrographies, seule la phase α globulaire est conside´re´e comme primaire
et donc prise en compte. Cette e´valuation me´tallographique fournit, comme dans le domaine
biphase´, une borne infe´rieure vis-a`-vis de la fraction de phase β re´ellement pre´sente lors de
l’essai de fluage.
Le grossissement des grains β, de´ja` observe´ a` partir de 880°C (figure 2.18) se produit e´ga-
lement dans cet intervalle de tempe´rature restreint. La disparition de la phase α re´siduelle en
fin de transformation de phases, qui « e´pinglait » les joints de grains β semble lie´e au brusque
grossissement des grains β a` partir de 930°C.
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Figure 2.24 – Micrographies optiques (lumie`re blanche) du M5® apre`s essais de fluage dans le
domaine quasi-β et refroidissement four coupe´
2.3.4 Bilan et proble´matique de l’e´tude
L’ensemble des essais re´alise´s entre 650 et 1050°C sur de la toˆle de M5® (soit 26 essais)
ont re´ve´le´ un comportement analogue a` celui observe´ sur gaines par Kaddour (2004) :
– dans le domaine monophase´ quasi-α, deux re´gimes de fluage sont observe´s, d’exposants
de Norton n1=1 a` faibles contraintes et n2=5 a` plus fortes contraintes
– dans le domaine monophase´ β, seul le re´gime n2=4 est mis en e´vidence
La mode´lisation du comportement du mate´riau biphase´ base´e sur l’extrapolation directe
de lois de comportement pour chaque phase identifie´es dans les domaines monophase´s
respectifs est insuffisante, en particulier aux faibles contraintes. Cette difficulte´ est a` relier
notamment a` la rupture de comportement observe´e dans le haut du domaine biphase´.
L’extrapolation du comportement de chaque phase et donc la mode´lisation du comportement
de chaque phase sont a` ame´liorer : un ou plusieurs phe´nome`nes physiques ont probalement
e´te´ ignore´s lors de l’extrapolation et la suite de l’e´tude sera consacre´e a` la recherche et a` la
quantification de ces effets « fantoˆmes ».
L’e´tude bibliographique du fluage des alliages de zirconium dans le domaine biphase´
mettait en avant le phe´nome`ne de glissement des interfaces interphases (α/β). Meˆme si ce
phe´nome`ne de glissement n’est pas comple`tement a` exclure, notamment dans le domaine
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quasi-α ou` ces interfaces sont de´ja` pre´sentes, d’autres explications sont ici privile´gie´es,
concernant le comportement intrinse`que de chacune des phases.
Les essais ciblant le haut du domaine biphase´, conside´re´ alors comme le domaine quasi-β
nous ame`nent a` proposer un re´gime supple´mentaire de fluage pour la phase β, avec un
exposant de Norton n1=1 s’ajoutant au re´gime de´ja` mis en e´vidence. Par ailleurs, d’un
point de vue microstructural, la transition du domaine quasi-β (900-920°C) au bas du
domaine 100% β (930-960°C) pre´sente, paralle`lement a` la disparition de la phase α, un fort
grossissement de la taille des grains β.
Dans le premier mode`le propose´, seule l’influence de la tempe´rature e´tait prise en compte.
Peut-on cependant extrapoler directement les re´sultats obtenus avec 100% de (tre`s gros
grains) β au domaine biphase´ pour lequel les grains β sont beaucoup plus petits ? La taille
de grains e´tant suceptible d’influencer fortement le comportement en fluage (Nabarro (1948),
Herring (1950), Coble (1963)), cette influence va eˆtre e´value´e dans la deuxie`me
partie de l’e´tude, en particulier sur le re´gime supple´mentaire de fluage propose´
pour la phase β.
Prasad et al. (1992) et Hayes et Kassner (2006) ont souligne´ l’influence des e´le´ments
d’alliage en comparant le comportement en fluage des Zircaloys a` haute tempe´rature dans le
domaine α par rapport a` celui du zirconium. Les diagrammes binaires Zr-Nb (figure 1.8) et
Zr-O (figure 1.7) pre´disent une variation de la composition chimique de chaque phase
en Nb et O respectivement dans le domaine biphase´, par rapport a` la composition
chimique dans les domaines monophase´s (composition nominale de l’alliage M5®). Nous
allons chercher dans la deuxie`me partie de cette e´tude a` e´valuer cette influence e´ventuelle
par rapport aux effets respectifs de la tempe´rature et de la taille de grains.
La premie`re mode´lisation du comportement du mate´riau biphase´ (figure 2.20) a mis
e´galement en e´vidence que les comportements extrapole´s de chaque phase sont susceptibles de
pre´senter un contraste de plusieurs de´cades en vitesse dans le domaine biphase´. Les mode`les
de Taylor (1938) et Sachs (1928), ne prenant en compte, outre le comportement de chaque
phase, que la fraction volumique des constituants, risquent de fournir des estimations de la
vitesse de fluage du mate´riau biphase´ relativement e´loigne´es, sans que l’on sache si l’une ou
l’autre est pertinente. Par conse´quent, il est ne´cessaire d’utiliser des outils d’homoge´ne´isation
plus riches. Dans la troisie`me partie de notre e´tude, une approche purement nume´rique est
choisie et de´veloppe´e. Dans de telles conditions de contraste entre phases, la re´partition
spatiale de chaque phase pouvant avoir une influence non ne´gligeable sur le comportement
macroscopique du mate´riau, la morphologie de chaque phase du M5® rencontre´e dans le
domaine biphase´ (α + β) au chauffage peut eˆtre observe´e sur les micrographies de la figure
2.18. L’e´tude nume´rique de l’influence de cette morphologie fait e´galement l’objet
de la troisie`me partie.
Chapitre 3
Effets de la taille de grains et des
e´le´ments d’alliage sur le comportement
en fluage
90 3. Effets de la taille de grains et des e´le´ments d’alliage sur le comportement en fluage
Ce chapitre vise a` enrichir les mode`les de comportement de chaque phase, que l’on cherche
d’abord a` identifier dans les domaines quasi-monophase´s respectifs, afin ensuite, de les ex-
trapoler dans le domaine biphase´ pour servir de base a` la mode´lisation micro-me´canique du
comportement du mate´riau biphase´.
Le chapitre 2 a en effet mis en e´vidence que l’effet seul de la tempe´rature ne permettait ap-
paremment pas de rendre compte du comportement de chaque phase dans le domaine biphase´.
La taille de grains, mais aussi les e´le´ments d’alliage sont susceptibles d’influencer fortement le
comportement en fluage a` haute tempe´rature.
Dans un premier temps, apre`s avoir quantifie´ les e´volutions de taille de grains α et β dans les
diffe´rents domaines de tempe´rature, nous avons e´tudie´ expe´rimentalement l’influence de cette
taille de grains sur le comportement en fluage a` l’aide de mate´riaux mode`les a` taille de grains
controˆle´e e´labore´s spe´cifiquement. Il s’est ave´re´ que ce parame`tre avait un effet significatif sur
la vitesse de fluage et ces essais ont donc permis de proposer un mode`le de comportement en
fluage pour chacune des phases, prenant en compte l’effet de taille de grains. Ce nouveau mo-
de`le introduit e´galement le second re´gime de fluage observe´ dans le chapitre pre´ce´dent pour la
phase β a` faibles contraintes. Une identification de ce mode`le est finalement propose´e a` partir
de l’ensemble des essais effectue´s sur le mate´riau M5® dans les domaines quasi-α pour la phase
α et quasi-β et β pour la phase β.
Dans un second temps, une approche similaire est adopte´e en ce qui concerne l’effet des
e´le´ments chimiques. Le contraste « micro-chimique » en Nb et O existant entre les phases α et
β dans le domaine biphase´ est mis en e´vidence et quantifie´ expe´rimentalement (pour le Nb) et
a` partir de simulations thermodynamiques. Ces analyses ont permis de de´finir les compositions
chimiques en Nb et O de mate´riaux mode`les repre´sentatifs chimiquement de chaque phase dans
le domaine biphase´. Une e´valuation de l’effet de la composition chimique sur le comportement
en fluage de chaque phase est propose´e a` partir des essais re´alise´s sur ces alliages mode`les ainsi
que sur des alliages a` teneur en O et / ou Nb diffe´rentes. Ne´anmoins, l’effet de la composition
chimique s’ave´rant de second-ordre, il n’est pas pris en compte dans le mode`le de comportement
en fluage.
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3.1 Effet de la taille de grains sur le comportement en
fluage
3.1.1 Etude bibliographique
3.1.1.1 Domaine monophase´ α
Parmi les e´tudes re´fe´rence´es dans les tableaux 2.1, 2.2, 2.3, 2.4 et 2.5, un certain nombre
d’auteurs ont tente´ d’e´tablir des corre´lations entre les tailles de grains du zirconium et de
ses alliages et leur comportement en fluage dans le domaine α ou quasi-α. Ils ont, soit utilise´
plusieurs mate´riaux pre´sentant des tailles de grains diffe´rentes, soit compare´ leurs re´sultats a`
d’autres re´sultats de la litte´rature obtenus sur un mate´riau ayant des tailles de grains distinctes.
Le tableau 3.1 regroupe les informations concernant les conditions expe´rimentales des e´tudes
cite´es ci-dessous.
Bernstein (1967) a ainsi compare´ ses donne´es obtenues sur du zirconium faiblement allie´
ayant une taille de grains de 50µm aux re´sultats obtenus par Ardell (1964) avec une taille de
grains de 300µm. Il constate ainsi que le re´gime de fluage par glissement des dislocations
semble peu affecte´ par la diffe´rence de taille de grains. A l’inverse, seul le mate´riau pre´-
sentant la plus faible taille de grains pre´sente un second re´gime a` faibles contraintes, en accord
avec le me´canisme diffusionnel de Coble (1963) qu’il associe a` celui-ci. Ne´anmoins, il ne peut
pas ve´rifier la de´pendance de la vitesse de fluage a` l’inverse du cube de la taille de grains, telle
qu’attendue the´oriquement, faute de pouvoir faire varier celle-ci.
Warda et al. (1973), MacEwen et al. (1981) confirment que le re´gime de fluage par
glissement des dislocations n’est pas affecte´ par la taille de grains (le zirconium e´tudie´
pre´sentant des tailles de grains de 12, 50 et 300µm pour Warda et al. (1973) et 30 et 200µm
pour MacEwen et al. (1981)). Des conclusions analogues sont propose´es pour le Zy-4 (Donald-
son et Ecob (1985)) et plus re´cemment pour du zirconium avec des tailles de grains moyennes
de 16, 33 et 50µm (Prasad et al. (1989, 1992), Rama Rao (1998)) ou en analysant globalement
la plupart des donne´es de la litte´rature pour du zirconium et des Zircaloys (Hayes et Kassner
(2002), Pe´rez-Prado et al. (2005), Hayes et Kassner (2006), Kassner et al. (2007)).
En ce qui concerne le re´gime de fluage diffusionnel, Malakondaiah et al. (1982) constatent
de manie`re qualitative une diminution des vitesses de fluage entre du zirconium de taille de
grains 39µm et celui a` 56µm. Sur la base de l’e´nergie d’activation identifie´e, l’auteur propose
plutoˆt un me´canisme de fluage de Nabarro (1948), Herring (1950), avec une de´pendance de la
vitesse de fluage a` l’inverse du carre´ de la taille de grains, la` non plus sans confrontation quanti-
tative. Donaldson et Ecob (1985) constatent aussi sur du Zy-4 une diminution des vitesses
de fluage dans ce re´gime quand la taille de grains du mate´riau augmente. A partir
d’une gamme de taille de grains plus e´tendue (48-113µm) de zirconium faiblement allie´, Fiala
et Cˇadek (1985), Fiala et al. (1991b, a) identifient une de´pendance envers l’inverse de
la puissance 2, 9±0, 1 de la taille de grains, ce qui correspond au re´gime de Coble
(1963).
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Tableau 3.1 – Bilan bibliographique sur l’influence de la taille de grains sur le comportement en
fluage du zirconium et ses alliages dans le domaine α
94 3. Effets de la taille de grains et des e´le´ments d’alliage sur le comportement en fluage
Prasad et al. (1989, 1992), Rama Rao (1998) ont e´tudie´ trois nuances de zirconium pre´sen-
tant trois valeurs moyennes de taille de grains (16, 33 et 50µm). Ils distinguent les re´gimes de
Coble (1963) et de Nabarro (1948), Herring (1950) en fonction de la tempe´rature et de la taille
de grains : le re´gime de fluage de Nabarro-Herring est associe´ aux plus hautes tempe´ratures et
celui de Coble aux plus faibles. La tempe´rature de transition entre les deux re´gimes augmente
quand la taille de grains diminue : elle est d’environ 670°C pour une taille de grains de 50µm,
mais d’environ 700°C pour la taille de grains de 33µm. Cette tempe´rature de transition est tout
a` fait comparable a` celle de 580°C propose´e par Sargent et Ashby (1982) pour une taille de
grains de 100µm (figure 2.3). Les re´sultats de Prasad et al. (1989, 1992), Rama Rao (1998)
sont en accord avec ceux de Fiala et Cˇadek (1985), Fiala et al. (1991b, a) car les essais de ces
derniers correspondent bien au domaine de Coble qu’ils ont de´fini.
Aux faibles contraintes, pour des tailles de grains plus e´leve´es (supe´rieures a` 120µm), le
re´gime de fluage pre´ponde´rant n’est plus un re´gime diffusionnel mais un re´gime de fluage
dislocations de type Harper et Dorn (1957). Novotny et al. (1985) l’ont e´tudie´ sur un
large intervalle de tailles de grain (127-342µm) et ils ont ve´rifie´ que dans ce re´gime, les
vitesses de fluage ne de´pendent pas de la taille de grains. Prasad et al. (1989, 1992),
Rama Rao (1998) ont ainsi pu baˆtir des cartes des me´canismes de de´formation du zirconium
dont un exemple a` 700°C est pre´sente´ sur la figure 3.1 dans le plan taille de grains - contraintes.
Figure 3.1 – Carte des me´canismes de de´formation du zirconium α a` 700°C (et du titane, a`
600°C) (Prasad et al. (1989, 1992), Rama Rao (1998))
Hayes et Kassner (2002), Pe´rez-Prado et al. (2005), Hayes et Kassner (2006), Kassner
et al. (2007) ont analyse´ les diffe´rentes donne´es de fluage aux faibles contraintes et distinguent
de manie`re analogue deux domaines :
– pour les tailles de grains supe´rieures a` 90µm, le domaine de fluage de type Harper-Dorn
pour lequel les vitesses de fluage sont inde´pendantes de la taille de grains,
– pour les tailles de grains infe´rieures a` 90µm, un domaine de fluage pour lequel le
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me´canisme controˆlant la vitesse de fluage n’est pas clairement identifie´ (Coble (1963),
Nabarro (1948), Herring (1950) et/ou Ashby et Verrall (1973)). Une de´pendance de
la vitesse a` l’inverse de la taille de grains semble permettre de mieux interpre´ter de
manie`re unifie´e les diffe´rents re´sultats expe´rimentaux qu’une de´pendance a` l’inverse
du carre´ ou du cube de la taille de grains. Ne´anmoins, les e´carts releve´s figure 2.4
montrent que la comparaison entre les diffe´rentes e´tudes est souvent de´licate du simple
fait de protocoles expe´rimentaux diffe´rents. Par conse´quent, il convient peut-eˆtre de
nuancer la conclusion quantitative des auteurs et retenir seulement que les vitesses de
fluage de ce re´gime augmentent quand la taille de grains diminue.
3.1.1.2 Domaines biphase´ (α+ β), quasi-β
De telles corre´lations entre taille de grains et comportement en fluage sont nettement plus
rares dans la litte´rature concernant le domaine biphase´ (α+ β). En se basant sur des essais de
fluage uniaxial sur du Zr-2,5%Nb, Shewfelt et al. (1984), Shewfelt et Lyall (1985) attribuent
la diminution des vitesses de fluage enre 750 et 850°C au grossissement de la microstructure
biphase´e. Garde et al. (1978), Garde (1979) ont effectue´ des essais de traction au voisinage
de 850°C sur du Zy-4 pre´sentant des tailles de grains α de 5, 11 et 55µm. Dans le domaine
des faibles vitesses de traction (< 10−4s−1 pour 850°C, < 10−3s−1 pour 900°C) pour lequel les
auteurs ont observe´ du glissement aux joints de grains (figure 2.15), ils ont remarque´, pour
une contrainte donne´e, une diminution de la vitesse de traction proportionnelle a` la taille de
grains, et y ont associe´ un mode`le d’Ashby et Verrall (1973). Pour les vitesses de traction plus
e´leve´es (> 10−4s−1 pour 850°C, > 10−3s−1 pour 900°C), associe´es au fluage par mouvements de
dislocations, cet effet de taille de grains s’atte´nue. Des observations analogues ont e´te´ effectue´es
pour la limite d’e´lasticite´ du mate´riau, dans les meˆmes conditions.
Pour du Zircaloy-4 et du Zr-2,5%Nb, dans la partie haute tempe´rature du domaine biphase´,
que nous avons appele´ domaine quasi-β, Hunt et Foote (1977) ont observe´ pour des tempe´ra-
tures croissantes, une diminution des vitesses de fluage ainsi qu’une transition d’un re´gime non
pre´cise´ de fluage, de coefficient de Norton n = 2, 2, vers un re´gime de fluage dislocations, de
coefficient de Norton n = 4. Les auteurs expliquent la diminution de vitesses de fluage par les
e´volutions microstructurales dont le grossissement des grains β.
3.1.1.3 Domaine monophase´ β
Aucune corre´lation entre taille de grains et e´volution des vitesses de fluage n’a
e´te´ e´tablie pour le domaine β. Ceci est probablement lie´, d’une part, au peu de donne´es
expe´rimentales disponibles, d’autre part, au fait que le re´gime en ge´ne´ral observe´ de fluage par
mouvement des dislocations est a priori inde´pendant de la taille de grains (Frost et Ashby
(1982)). De plus, dans le domaine 100%β, tout comme pour les alliages de titane, il est impos-
sible d’entraver et donc de controˆler la croissance du grain.
3.1.2 Mise en e´vidence des e´volutions de tailles de grains
Avant d’entamer une campagne expe´rimentale dont la bibliographie pre´ce´dente a montre´
qu’elle serait ne´cessairement conse´quente, on commence par exploiter la base expe´rimentale sur
le M5® pre´sente´e dans le chapitre 2. Les diffe´rentes micrographies optiques des e´prouvettes
soumises aux essais de fluage (figures 2.7, 2.11, 2.18, 2.24 et 2.23) ont e´te´ analyse´es quantitati-
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vement selon les me´thodes de´crites en annexe B, afin de de´terminer la taille de grains moyenne1.
Le tableau 3.2 regroupe les diffe´rentes tailles de grains α et β mesure´es en fonction de la tem-
pe´rature.
Tempe´rature Taille des grains Nombre de grains Taille des grains Nombre de grains
(°C) α (µm) analyse´s β (µm) analyse´s
650 6,5 3923
675 6,1 4518
700 6,3 4168
740 6,2 4389
760 6,7 3701
800 7,4 100 1,2 100
820 7,1 100 2,6 100
840 6,8 100 4,0 100
860 6,7 100 5,8 100
880 5,9 100 9,5 100
900 5,1 100 20 100
910 9,8 100 42 100
920 7,5 100 51 100
930 493 64
940 548 66
960 607 59
1000 751 53
1050 911 42
Tableau 3.2 – Tailles moyennes des grains α et β du M5® obtenues par analyse me´tallogra-
phique apre`s les essais de fluage isotherme du chapitre pre´ce´dent 2
Dans le domaine quasi-α, les analyses me´tallographiques ont e´te´ mene´es de manie`re automa-
tique, ce qui permet d’obtenir une meilleure statistique (plusieurs milliers de grains analyse´s)
et une meilleure pre´cision. La phase β existant dans ce domaine se pre´sente sous forme de fins
lisere´s aux joints de grains α ou de plaquettes au cœur des grains α. Aucune taille de grains β
n’a donc e´te´ de´finie dans ce cas et la phase β a e´te´ ignore´e dans la quantification.
Dans les autres domaines (biphase´, quasi-β et β), l’analyse me´tallographique a e´te´ re´alise´e
manuellement. Le nombre de grains analyse´s a donc e´te´ re´duit (maximum 100 grains analyse´s),
mais reste suffisamment e´leve´ pour que l’e´valuation de la taille de grains moyenne mesure´e
soit suffisamment pre´cise (erreur due au nombre de grains mesure´s infe´rieure a` 5%, e´value´e par
estimation de la variance).
Dans les domaines biphase´s et quasi-β, l’impre´cision de la mesure de taille de grains pro-
vient e´galement de la qualite´ des micrographies (attaque relativement de´licate pour re´ve´ler
correctement la microstructure) et de la microstructure elle-meˆme, apre`s refroidissement, qui
pourrait ne pas eˆtre exactement repre´sentative de la microstructure biphase´e existant a` haute
tempe´rature, du fait d’une possible transformation d’une petite fraction de phase β en phase α
1il s’agit bien entendu de la moyenne a` deux dimensions, car mesure´e sur une surface polie (intersection des
polye`dres que sont les grains en trois dimensions avec la surface). Pour une structure e´quiaxe, la moyenne a`
trois dimensions est lie´e a` la moyenne a` deux dimensions par un coefficient de proportionnalite´ de 4/pi (Saylor
et al. (2004))
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e´quiaxe, que l’on confondrait avec la phase α primaire a` haute tempe´rature (on peut en effet
suspecter un mouvement inverse des interfaces α/β au de´but du refroidissement, i.e. on ne fige
pas toujours la microstructure biphase´e de haute tempe´rature).
L’erreur sur les mesures de tailles de grains est donc e´value´e a` :
– ±0, 5µm pour les grains α dans le domaine quasi-α,
– ±1µm pour les grains α dans le domaine biphase´ et le domaine quasi-β,
– ±1µm pour les grains β dans le domaine biphase´,
– ±10% pour les grains β dans le domaine quasi-β et le domaine β.
Dans le domaine biphase´, pour la mesure de taille de grains β, seuls les ex-grains β massifs
ont e´te´ conside´re´s. Tout comme dans le domaine quasi-α, les lise´re´s et les plaquettes n’ont pas
e´te´ conside´re´s dans l’analyse me´tallographique.
Ces re´sultats de mesures de tailles de grains sont e´galement reporte´s sur la figure 3.22. Dans
le domaine quasi-α, aucune e´volution de taille de grains n’a e´te´ mise en e´vidence par rapport
a` la taille de grains initiale (6,3±0, 5µm). Les e´volutions restent relativement faibles dans le
domaine biphase´ et le domaine quasi-β. Les grains α auraient naturellement tendance, sous
l’effet de la transformation de phases α→ β, a` pre´senter des tailles de´croissantes quand la tem-
pe´rature augmente. Cet effet est compense´ par un grossissement global de la microstructure,
mode´re´ dans le domaine biphase´, mais tre`s important dans le domaine quasi-β. Les variations
de la taille des grains α dans le domaine biphase´ sont donc mode´re´es par rapport au domaine
quasi-α (infe´rieures a` 50%).
Figure 3.2 – Tailles des grains α et β du M5® obtenues par analyse me´tallographique apre`s les
essais de fluage isotherme
Les e´volutions de taille de grains sont nettement plus importantes pour la phase β. Les phe´-
nome`nes de transformation de phases et de grossissement de la microstructure cumulent leurs
2on rappelle que la taille de grains n’apparaˆıt pas significativement affecte´e par la pre´sence d’une contrainte
applique´e ou la dure´e de l’essai
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effets. Dans le domaine biphase´, la taille de grains β augmente en fonction de la tempe´rature
principalement par le biais de l’avancement de la transformation de phases, la phase α re´siduelle
limitant le grossissement de la microstructure (Hunt et Foote (1977)). Dans le domaine quasi-β
et le domaine β, au contraire, le grossissement des grains β devient tre`s rapide car les grains ne
sont plus geˆne´s par la phase α non transforme´e. Les tailles de grains β dans le domaine biphase´
sont donc de deux a` trois de´cades infe´rieures a` celles dans le domaine 100% β.
Ces analyses me´tallographiques sont en bon accord d’un point de vue qualitatif avec les
observations de Chung et al. (1975) ou Sills et Holt (1979) sur des Zircaloys.
L’e´tude de l’influence de la taille des grains α ainsi que β sur le comportement en fluage
semble donc incontournable pour pouvoir mode´liser correctement le comportement de chaque
phase, meˆme si pour la phase α l’e´volution est tre`s modeste avec la tempe´rature.
3.1.3 Elaboration des mate´riaux mode`les a` taille de grains controˆle´e
Des mate´riaux mode`les a` taille de grains controˆle´e ont e´te´ e´labore´s a` partir du mate´riau
M5® d’origine. Ces mate´riaux sont destine´s a` mettre en e´vidence l’effet de la taille de grains
sur le comportement en fluage des phases α et β dans les domaines monophase´s (ou quasi-
monophase´s) respectifs. Il s’agit donc plus pre´cise´ment de transformer le mate´riau M5® en un
mate´riau mode`le pre´sentant au cours des essais de fluage des tailles de grains :
– distinctes (infe´rieures ou supe´rieures) des tailles de grains observe´es pre´ce´demment (figure
3.2) ;
– homoge`nes, comme le mate´riau M5® ;
– n’e´voluant pas ou peu au cours des essais de fluage.
De plus, pour s’affranchir d’un e´ventuel effet de microstructure, non mode´lise´, on cherche a`
conserver une microstructure e´quiaxe (micrographies 2.7 pour le domaine quasi-α, 2.24 pour
le domaine quasi-β et 2.11 ou 2.23 pour le domaine β). En particulier, on s’attache a` ne pas
modifier significativement la texture des toˆles de M5® (figure 1.6), re´sultant de son proce´de´
de fabrication.
3.1.3.1 Etude bibliographique
Les me´thodes utilise´es afin de modifier les tailles de grain du M5® ont e´te´ choisies et mises
en œuvre en se basant sur un certain nombre de re´sultats de la litte´rature obtenus sur du zir-
conium et ses alliages.
1. Modification de la taille des grains α
Le tableau 3.1 regroupe les conditions expe´rimentales dans lesquelles se sont de´roule´es les
e´tudes de fluage pre´ce´demment mentionne´es, en particulier le proce´de´ d’obtention de la
taille de grains ou de la gamme de taille de grains y est pre´cise´. Il s’agit pour la plupart
des auteurs d’un traitement thermo-me´canique compose´ d’une de´formation plastique ef-
fectue´e a` froid, souvent par laminage, puis d’un recuit dans le haut du domaine α.
D’autres me´thodes sont envisage´es. Ainsi, Malakondaiah et al. (1982) se contentent d’un
simple traitement thermique dans le domaine α pour faire varier la taille de grains du zir-
conium. La tempe´rature du traitement de´termine la taille de grains. Plus la tempe´rature
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est e´leve´e, plus la taille de grains est importante. Dans une e´tude concernant le titane,
les meˆmes auteurs (Malakondaiah et Rama Rao (1981)) rajoutent aussi le fait que plus la
dure´e du traitement est longue, plus la taille de grains est importante. Le grossissement
des grains est donc un phe´nome`ne thermiquement active´.
D’autres e´tudes, regroupe´es sur le tableau 3.3, se sont servies de traitements thermiques
pour faire varier la taille de grains du zirconium et de ses alliages. On peut y noter deux
techniques permettant d’obtenir des monocristaux de zirconium, utilisant la transforma-
tion de phases β → α avec un gradient thermique ou avec un cyclage thermique. Cette
dernie`re me´thode a e´te´ re´cemment re´utilise´e par Bacroix et al. (2006) sur du Zr-2Hf de
haute purete´.
Avec un alliage Zr-Cr-Fe, Northwood et Dosen (1980) sont parvenus a` faire recristalliser
et croˆıtre des grains α a` partir d’une microstructure de trempe mixte dans la mesure
ou` les pre´cipite´s dus au Cr (ZrCr2) e´taient suffisamment petits pour ne pas e´pingler les
joints de grains et ainsi empeˆcher leur croissance. Nowikov et Pfeiffer (1957) ont utilise´
des traitements thermiques uniquement dans le domaine α pour faire varier la taille de
grains du Zy-2 a` partir de l’e´tat de´tendu. Comme l’avaient e´galement remarque´ Ardell
(1964) et Bernstein (1967) (tableau 3.1) ou encore Cui et Oikawa (1985) sur du titane,
un grossissement plus important des grains peut eˆtre obtenu pour une tempe´rature de
traitement proche du transus α/(α+ β).
Re´fe´rence Mate´riau initial Mate´riau obtenu
Traitement thermique taille de grains
Nowikov et Pfeiffer (1957) Zy-2 de´tendu recristallise´
650°C-1h 20µm
850°C-1h 200µm
Higgins et Soo (1967) Zr origine iodure monocristallin
3 cycles β ↔ α ≤ 37mm
1200°C-6h↔840°C-96h
Akhtar et Teghtsoonian (1971) Zr 120ppm 0 fondu monocristallin
Akhtar (1976b) puis monocristaux β ≤ 200mm
Akhtar (1976a) gradient de refroidissement (400°C/cm)
recuit 820°C-120h
Northwood et Dosen (1980) Zr-Cr-Fe partiellement
1050°C-30min recristallise´
trempe 4000-30000°C/s ≤ 500µm
recuit 650-800°C 12h (taille ex-grain β)
Tableau 3.3 – Bilan bibliographique sur les traitements thermiques effectue´s afin de mo-
difier la taille des grains α du zirconium et ses alliages
Ne´anmoins, comme la figure 3.2 le laissait pre´sager, il n’est pas aise´, en partant d’un
alliage de zirconium initialement totalement recristallise´, de modifier de manie`re signi-
ficative la taille de grains par un simple traitement thermique dans le domaine α. En
effet, en plus d’une certaine dure´e et/ou tempe´rature de recuit, la mobilite´ des joints de
grains a besoin d’une force motrice supple´mentaire, par exemple provenant de la densite´
de dislocations que l’on peut augmenter par de la de´formation plastique.
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Les tableaux 3.4, 3.5 et 3.6 comple`tent le tableau 3.1 par d’autres e´tudes ayant mentionne´
l’utilisation d’un traitement thermo-me´canique pre´alable afin de faire varier la taille de
grains du mate´riau dans le domaine α.
Quelques e´tudes sont parvenues a` raffiner la microstructure du mate´riau, soit par recris-
tallisation dynamique (Jiang et al. (2008)), soit par le proce´de´ ECAP (Equal Channel
Angular Pressing, Yu et al. (2005), Lee et Kim (2006), Lee et al. (2007)). Ne´anmoins, il
apparaˆıt que la structure obtenue n’est pas stable a` haute tempe´rature et tend a` regrossir.
De plus, la texture obtenue diffe`re fortement de celle d’un mate´riau lamine´ recristallise´
(Yu et al. (2005)).
Les autres e´tudes proposent plutoˆt un traitement me´canique (de´formation plastique) ef-
fectue´ a` tempe´rature ambiante, suivi d’un ou plusieurs traitements thermiques de recuit.
Comme pour les traitements thermiques, les parame`tres essentiels du traitement thermo-
me´canique sont la tempe´rature et la dure´e du (ou des) traitement(s) thermique(s), qui
doivent eˆtre suffisants. Le taux de de´formation, applique´ a` tempe´rature ambiante, est
e´galement de´cisif pour les caracte´ristiques finales du mate´riau.
Re´fe´rence Mate´riau initial Mate´riau obtenu
Traitement thermo-me´canique taille de grains
Bokros (1960) Zr et Zy-3 recristallisation
traction 3-70% 20-260-482°C primaire et secondaire
recuit 482-650°C 200-1000h 20− 900µm
figure 3.3
Higgins (1966) Zr (origine iodure)
laminage a` froid 84% recristallisation
recuit 800°C-5min primaire 30µm
ou recuit 800°C-24h secondaire 200µm
Couterne et Cizeron (1969) Zr
laminage a` froid 70%
recuit 840°C-12h
traction a` froid 2,5% monocristallin
recuit 840°C-100h 1mm
Lee (1970) Zy-2
laminage a` froid 70% recristallise´
recuit 550°C-4h 2µm
Coleman et Rumball (1971) Zr-Cr-Fe recristallise´
forgeage en phase β
trempe
soit recuit 760°C-8h ≤ 800µm
(800µm pour 11%, he´te´roge`ne)
soit laminage a` froid 3-45% 7− 15µm
et recuit 760°C-2h (15µm pour 7%, homoge`ne)
puis laminage a` froid 3-45%
et recuit 760°C-2h
Tableau 3.4 – Bilan bibliographique sur les traitements thermo-me´caniques effectue´s afin
de modifier la taille des grains α du zirconium et ses alliages
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Re´fe´rence Mate´riau initial Mate´riau obtenu
Traitement thermo-me´canique taille de grains
Thorpe et Smith (1978b) Zr-1%Nb-600ppmO
Thorpe et Smith (1978a) laminage a` froid 83% recristallise´
recuit 590°C-20h 2, 2µm
Chirkin et El-Yazgi (1990) Zr-Nb-600ppmO recristallisation
compression a` froid
0%Nb 4% comple`te
1%Nb 23% comple`te
2,5%Nb ≥ 40% incomple`te
recuit 570°C-5h
Be´chade (1993) Zy-4
laminage a` froid 10-80% recristallise´
recuit 700°C-2h 30− 5µm
Care´ et Bretheau (1993) Zr702 recristallise´ recristallise´
Be´chade et Pele´ (1994) 20µm
Care´ et Bretheau (1995) traction a` froid
sens longitudinal 3% 100µm (texture inchange´e)
ou sens transversal 3% 100− 500µm (texture modifie´e)
recuit 745°C-4,5h
Song et Gray III (1995) Zr recristallise´
laminage a` froid 50%
recuits interme´diaires
600°C 1h et 0,5h
recuit final 600°C 2h-16h 25− 75µm
Chun et al. (1999b) Zr-1%Nb 9, 1− 10, 2− 16, 1µm
Chun et al. (1999a) Zr-1%Nb-0,1%Mo 7, 1− 8, 7− 12, 5µm
Zr-1%Nb-0,3%Mo 5, 4− 6, 0− 9, 8µm
Zr-1%Nb-0,5%Mo 4, 5− 5, 9− 9, 8µm
Zr-1%Nb-0,7%Mo 4, 1− 4, 7− 6, 4µm
laminage a` froid 25% recristallise´, quasi-α
recuit 700°C 54-148-398h texture inchange´e
Chaubet et al. (2001) Zr702 recristallise´
laminage a` froid 75-80%
soit unidirectionnel
et recuit 760-840°C 1-24h 50− 145µm (homoge`ne)
soit croise´
et recuit 840°C 24h 219µm (he´te´roge`ne ≤ 600µm)
puis traction a` froid 2%
recuit 840°C-96h 1, 9mm (he´te´roge`ne ≤ 9cm)
Yu et al. (2005) Zr702 recristallise´ recristallise´
20µm
4 passes ECAP 90° texture modifie´e
recuit 600°C-1,66h 0, 3µm
puis recuit 800°C-6h 5µm
puis recuit 800°C-6h 30µm
Tableau 3.5 – Bilan bibliographique sur les traitements thermo-me´caniques effectue´s afin
de modifier la taille des grains α du zirconium et ses alliages (suite)
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Re´fe´rence Mate´riau initial Mate´riau obtenu
Traitement thermo-me´canique taille de grains
Zhu et al. (2005) Zr-2Hf recristallise´ texture modifie´e
Zhu et al. (2007) 10− 50µm recristallisation
Francillette et al. (1998) compression plane a` froid 50%
recuit 530°C 7-15-45-160min 2− 5− 8− 10µm (partielle)
ou recuit 600°C-30min 4− 12µm (comple`te)
ou recuit 650°C-30min 15µm (comple`te)
Bacroix et al. (2006) Zr-2Hf recristallise´
laminage a` froid ≤ 70%
recuit 820°C-19h 50µm
traction a` froid 2,2%
recuit 820°C-48h multicristal ≤ 3mm
Lee et Kim (2006) Zr702 recristallise´ recristallise´
Lee et al. (2007) 20µm
4 passes ECAP 135°
recuit 600°C-10min 3µm
4 passes ECAP 135°
recuit 600°C-1h 3µm
ou recuit 500°C-1h 0, 2µm
Jiang et al. (2008) Zr recristallise´
17µm
laminage a` froid 25%
laminage a` chaud recristallisation dynamique
327°C 2 passes de 75% 0, 4µm
Tableau 3.6 – Bilan bibliographique sur les traitements thermo-me´caniques effectue´s afin
de modifier la taille des grains α du zirconium et ses alliages (suite et fin)
Si la traction-compression est parfois utilise´e pour de´former le mate´riau, le laminage est
la me´thode la plus couramment utilise´e car elle permet d’appliquer de manie`re homoge`ne
de forts taux de de´formation. Pour pouvoir faire varier la taille de grains du mate´riau, en
fonction du traitement thermique a` suivre, la de´formation plastique du mate´riau doit eˆtre
suffisante pour permettre la mobilite´ des joints de grains et le grossissement des grains ou
encore pour faire naˆıtre de nouveaux grains (germination). Ce minimum de de´formation
est souvent appele´ de´formation critique. Si on applique une de´formation infe´rieure a` cette
de´formation critique, la taille des grains n’est pas modifie´e par le traitement thermique
au-dela` de ce qui peut eˆtre obtenu par simple traitement thermique sur mate´riau non
e´croui. Au-dela` de cette de´formation critique, la taille de grains obtenue apre`s traitement
thermique de´croˆıt quand la de´formation augmente, la part lie´e a` la germination augmen-
tant e´galement, au de´triment du grossissement. La taille de grains la plus importante est
donc obtenue juste au dessus de la de´formation critique (figure 3.3).
Sarrail et al. (2007), Rodriguez et al. (2008) ont utilise´ le pliage afin de de´former des
e´chantillons. De la meˆme manie`re que pour les e´prouvettes de traction de forme trape´-
zo¨ıdale, la de´formation plastique est he´te´roge`ne. On peut donc ve´rifier en un seul essai
(figure 3.4) l’existence et la valeur de la de´formation critique au niveau des grains. Au
voisinage de la fibre neutre de la toˆle (zone centrale verticale), la de´formation n’est pas
suffisante pour modifier la taille de grains. Quand on s’e´loigne de cette fibre neutre, on
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Figure 3.3 – Tailles de grains α du zirconium et du Zy-3 obtenues apre`s un traitement
thermo-me´canique, en fonction de la de´formation plastique (par traction a` 260°C, Bokros
(1960))
observe un fort grossissement de la taille de grains, qui correspond aux zones dont la
de´formation est proche de la de´formation critique. Puis, plus on se rapproche des bords
de la toˆle, plus la de´formation plastique est importante mais la taille de grains de´croˆıt.
Pour des de´formations nettement supe´rieures a` la de´formation critique, dans le cas du
laminage, la microstructure obtenue est ge´ne´ralement e´quiaxe, avec une taille de grains
assez homoge`ne. La texture du mate´riau final est caracte´ristique d’une texture de la-
minage. En effet, apre`s germination, la croissance des grains s’est faite sans se´lection
d’orientation particulie`re (croissance normale). Ceci est duˆ en partie au laminage qui per-
met une bonne homoge´ne´ite´ de la de´formation (Be´chade (1993), Chun et al. (1999b, a),
Chaubet et al. (2001, 2002)). Wagner et al. (2002), Bozzolo et al. (2005) ont fait des
observations analogues sur du titane.
A l’inverse, pour des de´formations voisines de la de´formation critique, ce sont quelques
grains qui posse`dent des orientations favorables qui grossissent au de´triment des autres
grains (croissance anormale). Le mate´riau re´sultant de ce traitement peut donc pre´sen-
ter une he´te´roge´ne´ite´ de taille de grains, d’autant plus s’il subsiste des grains qui ont
peu grossi. Les joints entre gros grains sont ge´ne´ralement assez tortueux. La texture du
mate´riau est e´galement fortement modifie´e par ces grains (Be´chade (1993), Be´chade et
Pele´ (1994), Chaubet et al. (2001, 2002), Bacroix et al. (2006) ou Wagner et al. (2002),
Bozzolo et al. (2005) pour du titane.).
Si la recristallisation et la croissance des grains sont favorise´es par une tempe´rature et une
dure´e e´leve´es du traitement thermique, la transformation de phases allotropique α → β
apparaˆıt comme un e´le´ment limitant. Bokros (1960), Chung et al. (1975) expliquent que
pour les Zircaloys, au de´but du domaine biphase´ (α + β), la phase β naissante, qui ap-
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Figure 3.4 – Micrographie optique (contraste de Nomarsky) du Zr702 apre`s pliage 5T a`
froid puis recuit 800°C-1h, la fibre neutre de la toˆle est la me´diane verticale et εcritique ≈ 5%
(Sarrail et al. (2007), Rodriguez et al. (2008))
paraˆıt aux joints de grains α bloque la croissance de ces derniers. Chun et al. (1999b, a)
ont remarque´ de leur coˆte´ que plus la teneur en Mo augmentait, plus la taille de grains
e´tait faible, a` traitement thermo-me´canique identique. Le molybde`ne agit par effet β-ge`ne,
en augmentant la fraction de phase β pre´sente a` 700°C, cette dernie`re e´tant le ve´ritable
e´le´ment bloquant. Il pourrait e´galement exister une action directe du molybde`ne sur la
croissance des grains.
En effet, les e´le´ments d’alliage et les impurete´s peuvent e´galement limiter la croissance
des grains. Ce n’est pas un hasard si les auteurs souhaitant des monocristaux ou de gros
grains ont utilise´ les nuances de zirconium les plus pures (tableaux 3.1, 3.4, 3.5 et 3.6).
Garofalo (1967) explique de manie`re ge´ne´rale que les tempe´ratures de restauration
et de recristallisation augmentent avec les teneurs en e´le´ments d’alliage. Bo-
kros (1960) note une plus grande facilite´ a` obtenir une taille de grains importante avec
du zirconium, relativement au Zy-3. Higgins (1966), a` cause du proce´de´ d’obtention de
son zirconium (iodure), obtient des tailles de grains plus faibles qu’avec des nuances plus
pures, par inhibition lors de la croissance normale. Pour les alliages Zr-Nb, plus la teneur
en Nb augmente, plus la recristallisation est lente (Kim et al. (2002)) et ne´cessite une de´-
formation pre´alable importante (Chirkin et El-Yazgi (1990)). Ce sont plus pre´cise´ment les
interme´talliques, les pre´cipite´s (ou les se´gre´gations microchimiques aux joints de grains)
dus aux e´le´ments d’alliage qui interviennent en e´pinglant les joints de grains α (North-
wood et Dosen (1980), Gilbert et al. (1985), Yu et al. (2005), Rodriguez et al. (2008)).
A partir d’une certaine tempe´rature, les pre´cipite´s se dissolvent et perdent leur caracte`re
bloquant (O¨stberg et Attermo (1962)).
En geˆnant le grossissement des grains α, les pre´cipite´s peuvent permettre d’empeˆcher le
grossissement anormal des grains et donc d’obtenir un mate´riau pre´sentant une taille de
grains plus homoge`ne (Chun et al. (1999b, a), Rodriguez et al. (2008)).
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2. Modification de la taille des grains β
Meˆme si les re´fe´rences sont rares pour les grains β et leur taille, quelques e´tudes ont
ne´anmoins aborde´ leur croissance. De nombreux auteurs ont note´ le fort grossissement
des grains β en fin de transformation de phases (notamment Langeron et Lehr (1959)
pour du zirconium, Nowikov et Pfeiffer (1957) pour du Zy-2, Sills et Holt (1979) pour
du Zy-4, Hunt et Foote (1977) pour du Zr-2,5%Nb). Ce grossissement est explique´ par
la disparition progressive de la phase α et la dissolution de pre´cipite´s qui e´pinglaient les
joints de grains β. Quelques grains β se mettent alors a` croˆıtre, limite´s souvent par la
taille des e´chantillons ou des e´prouvettes, i.e. la croissance des grains β s’arreˆte quand
l’e´chantillon est multicristallin (et ne contient donc que ces gros grains).
Afin d’obtenir des e´chantillons monocristallins, Akhtar (1976b, a) a utilise´ un gradient de
refroidissement pour solidifier du zirconium et obtenir des monocristaux β.
Holt (1970), Chung et al. (1975) ont mesure´ la croissance de grains β de Zy-4 au cours
de traitements thermiques entre 960°C et 1400°C. Dans la phase de croissance des grains,
des lois empiriques en puissance du temps sont propose´es. Comme pour les grains α, la
croissance des grains β est thermiquement active´e : plus la tempe´rature est e´leve´e, plus
la croissance est rapide.
Les parame`tres de´terminant la taille des grains β sont donc la dure´e et la tem-
pe´rature du traitement thermique, la difficulte´ e´tant de bloquer par la suite
la croissance des grains. En effet, la croissance des grains β est tre`s rapide compare´e a`
celle des grains α. Seward et al. (2004) ont mesure´, pour du titane, un ordre de grandeur
entre les vitesses de croissance des grains α et β pour des traitements thermiques proches
en tempe´rature (870°C pour les grains α et 910°C pour les grains β).
Chun et al. (1999b, a) ont ne´anmoins note´ que l’addition de Mo pour les alliages Zr-1%Nb
permettait de ralentir la croissance des grains β a` 1000°C, sans l’expliquer comple`tement.
Un effet de se´gre´gation du Mo aux joints de grains β ou un effet du Mo en solution solide
sur la mobilite´ des joints sont propose´s.
3.1.3.2 Elaboration des mate´riaux mode`les pour le domaine quasi-α
Nous retenons donc de ces travaux ante´rieurs que la taille de grains du mate´riau peut eˆtre
modifie´e a` l’aide d’un traitement thermo-me´canique. Ce traitement doit eˆtre homoge`ne dans
la zone utile de l’e´prouvette afin d’obtenir une taille de grains homoge`ne. Etant donne´ la fine
microstructure du mate´riau M5®, on s’attend a` obtenir, en cas de modification de taille de
grains, une microstructure plus grossie`re. Par rapport aux grossissements observe´s dans la lit-
te´rature, e´tant donne´ que le M5® est un alliage industriel (donc relativement allie´) et tenant
compte de l’existence avec le Nb d’un palier monotecto¨ıde vers 620°C, seuls des grossissements
assez faibles semblent plus accessibles.
On a choisi le proce´de´ de laminage afin de de´former plastiquement a` froid le mate´riau. En
effet, il est envisageable de de´former de manie`re homoge`ne de la toˆle de M5® afin d’obtenir
une toˆle plus fine dans laquelle on pourra pre´lever des e´prouvettes en vue des essais de fluage.
Comme l’e´paisseur initiale de la toˆle est de 1,18mm, on peut atteindre des taux de laminage
de plusieurs dizaines de pourcents tout en conservant une e´paisseur suffisante pour les essais
me´caniques (e´paisseur minimale choisie a` 0,6mm). L’e´tude bibliographique a de plus montre´
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que le mate´riau obtenu peut pre´senter une microstructure e´quiaxe apre`s recristallisation avec
une taille de grains homoge`ne et une texture peu modifie´e par rapport a` la texture initiale.
Il convient ne´anmoins pour cela de ne pas appliquer une de´formation trop proche de la de´-
formation critique, meˆme si les e´le´ments d’alliage pre´sents voire la phase β naissante peuvent
empeˆcher la croissance anormale des grains. Enfin, e´galement pour ne pas modifier trop forte-
ment la texture, le laminage est effectue´ suivant la direction de laminage initiale.
Pour les e´chantillons tests, cette ope´ration de de´termination des traitements a` appliquer a
e´te´ re´alise´e au Centre des Mate´riaux (Mines ParisTech) a` tempe´rature ambiante (sans traite-
ment thermique) et sans lubrification. Pour les mate´riaux destine´s aux essais de fluage, celle-ci
s’est de´roule´e au LTMEX (Laboratoire de Technologie des Mate´riaux Extreˆmes, Service de
Recherches Me´tallurgiques Applique´es, CEA) sur un laminoir comportant deux cylindres de
travail de diame`tre 254mm, dans les meˆmes conditions. Pour les tests, des e´paisseurs finales de
0,6-0,7-0,8-0,9 et 1mm ont e´te´ obtenues (ainsi que des e´chantillons comple´mentaires lamine´s a`
1,05-1,09-1,13mm) afin de couvrir une large gamme de taux de laminage (jusqu’a` 50%).
En ce qui concerne le traitement thermique poste´rieur au laminage a` froid, les parame`tres
a` choisir sont la dure´e et la tempe´rature de traitement afin d’obtenir une taille de grains stable
a` haute tempe´rature (recristallisation et croissance des grains acheve´es) et si possible distincte
de la taille de grains initiale. Les recuits ont e´te´ effectue´s sous vide secondaire afin de limiter la
contamination, notamment par l’oxyge`ne lors des recuits.
Les premiers tests ont e´te´ effectue´s a` la tempe´rature de 580°C (Mardon et al. (2000)), cor-
respondant a` la tempe´rature de recristallisation utilise´e lors de l’e´laboration du M5®, pour des
dure´es de 5 et 10h. Cette tempe´rature est infe´rieure a` la tempe´rature du palier monotecto¨ıde,
ce qui permet d’e´viter la formation de phase βZr susceptible d’apre`s la litte´rature de bloquer
la croissance des grains.
Les analyses me´tallographiques effectue´es sur les e´chantillons n’ont pas montre´ de variation
significative de la taille de grains (< 0, 5µm) pour les e´chantillons les plus lamine´s (e´paisseur
finale de 0,6 et 0,7mm) et une recristallisation incomple`te pour les autres taux de laminage.
Pour envisager une recristallisation comple`te et e´ventuellement une variation de taille de grains,
il faudrait envisager des recuits nettement plus longs, ce que nous n’avons pas fait.
La tempe´rature des recuits a e´te´ augmente´e a` 700°C et des dure´es de 1-4-8 et 16h ont e´te´
choisies. Dans l’optique de re´aliser par la suite un essai de fluage dans le domaine quasi-α (par
exemple 700°C), l’objectif est d’obtenir une taille de grains qui restera stable a` cette tempe´ra-
ture au cours du fluage.
Des analyses me´tallographiques sont effectue´es apre`s les recuits. Les re´sultats des analyses
sont regroupe´s sur la figure 3.5. Les re´sultats concernant l’e´chantillon non lamine´ (1,18mm
d’e´paisseur) confirment que les grains du M5® restent stables lors du recuit, comme lors des
essais de fluage effectue´s dans le domaine quasi-α (variations de l’ordre de la pre´cision de la
mesure). Pour les e´chantillons lamine´s, des augmentations de taille de grains sont mesure´es. La
phase βZr naissante n’a donc pas totalement bloque´ la croissance des grains α.
Comme remarque´ lors de l’e´tude bibliographique, au-dela` de la de´formation critique, d’un
point de vue qualitatif, la taille de grains augmente avec la dure´e du recuit mais diminue pour
des taux de laminage croissants (ou quand l’e´paisseur finale diminue). Plus le taux de la-
minage est e´leve´, plus la taille de grains se stabilise rapidement (recristallisation et
croissance des grains rapides).
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Figure 3.5 – Taille des grains α (moyenne et e´cart-type) obtenues par analyse me´tallographique
apre`s les essais de traitements thermome´caniques sur le M5® (laminage a` froid et recuit)
Pour tenter d’obtenir des variations plus importantes de la taille de grains, des traitements
comple´mentaires ont e´te´ effectue´s. D’une part, un traitement thermique a` plus haute tem-
pe´rature (800°C-16h) en conservant les meˆmes taux de laminage a e´te´ essaye´. Les analyses
me´tallographiques n’ont pas montre´ de variations plus e´leve´es de la taille de grains. A cette
tempe´rature, la fraction de phase βZr plus e´leve´e empeˆche alors probablement le grossissement
des grains α. D’autre part, un traitement me´canique moins se´ve`re (e´paisseurs finales apre`s la-
minage de 1-1,05-1,09 et 1,13mm) a e´te´ envisage´. Un recuit a` 700°C de 96h (plus long que
pre´ce´demment comme les taux de laminage sont plus faibles) n’a ne´anmoins pas permis d’ob-
tenir une taille de grains plus e´leve´e. L’e´chantillon lamine´ a` 1mm a quand meˆme permis de
montrer que la taille de grains e´tait stabilise´e de`s 16h de recuit (9, 5± 0, 5µm apre`s 96h contre
9, 9± 0, 5µm apre`s 16h).
Au final, apre`s un recuit de 16h a` 700°C, les e´chantillons lamine´s entre 0,6 et 1mm pre´sentent
une structure e´quiaxe avec des grains de taille relativement homoge`ne et stable a` 700°C (pour
des dure´es de quelques heures). Le grossissement de la microstructure obtenue est relativement
faible mais devrait ne´anmoins avoir une influence significative sur le comportement en fluage
du mate´riau.
Les textures a` mi-e´paisseur des mate´riaux lamine´s de 1,18 a` 0,9 et 0,6mm et recuits a` 700°C
pendant 16h ont e´te´ analyse´es par la technique de diffraction des rayons X (figures 3.6 et 3.7)
afin de les comparer a` la texture initiale du M5® (figure 1.6).
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Figure 3.6 – Figures de poˆles (00.2), (10.0) et (11.0), a` mi-e´paisseur, de la toˆle de M5®
relamine´e a` froid de 1,2 a` 0,9mm puis recuite durant 16h a` 700°C (sous vide secondaire)
On retrouve dans les deux cas des textures classiques de produits recristallise´s apre`s lami-
nage a` froid et elles sont donc peu modifie´es par rapport au M5®. Ainsi, les axes c sont incline´s
dans le plan (DN,DT) entre 15° a` 30° de DN (environ 22° pour 0,6mm et 27° pour 0,9mm contre
24° pour le M5®). Les normales aux plans prismatiques sont e´galement oriente´es suivant la
direction de laminage DL.
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Figure 3.7 – Figures de poˆles (00.2), (10.0) et (11.0), a` mi-e´paisseur, de la toˆle de M5®
relamine´e a` froid de 1,2 a` 0,6mm puis recuite durant 16h a` 700°C (sous vide secondaire)
Plus pre´cise´ment, on constate que le mate´riau lamine´ a` 0,9mm pre´sente un e´talement plus
important des axes c suivant DT (environ 30°) alors que celui lamine´ a` 0,6mm voit ses axes c in-
cline´s a` 17° de DN. Le facteur de Kearns fN passe donc de 0,672 (0,6mm) a` 0,604 (0,9mm) alors
qu’il e´tait de 0,655 pour le M5®. En meˆme temps on retrouve pour l’alliage le plus de´forme´
(0,6mm) une orientation des plans prismatiques plus repre´sentative de la texture de recristal-
lisation (normales aux plans (11.0) suivant DL) alors que l’alliage moins de´forme´ (0,9mm) a
plutoˆt des normales aux plans (10.0) oriente´s suivant DL (orientation typique de la texture
de de´formation). La recristallisation est plus comple`te pour l’e´chantillon lamine´ a` 0,6mm, sans
doute graˆce a` la de´formation plastique plus importante. Ces diffe´rences restent ne´anmoins assez
minimes.
La difficulte´ a e´te´ ici de parvenir a` faire suffisamment croˆıtre la taille de grains α du mate´riau.
A partir des re´sultats les plus significatifs, deux mate´riaux mode`les ont donc e´te´ e´labore´s a` partir
110 3. Effets de la taille de grains et des e´le´ments d’alliage sur le comportement en fluage
de la toˆle de M5® initiale par laminage a` froid a` 0,9 et 0,6mm selon la direction initiale de
laminage. Un recuit de 700°C pendant 16h est effectue´ sous vide secondaire afin de recristalliser
le mate´riau et de faire croˆıtre la taille de grains α. Les mate´riaux obtenus ne diffe`rent a priori
du mate´riau initial, ou tout du moins une fois chauffe´s a` haute tempe´rature (>650°C), que par
leur taille de grains, :
– 7, 8± 0, 5µm (pour le lamine´ a` 0,9mm),
– 9± 0, 5µm (pour le lamine´ a` 0,6mm),
– contre 6, 3± 0, 5µm (e´tat de re´ception).
3.1.3.3 Elaboration des mate´riaux mode`les pour le domaine quasi-β
Contrairement au domaine quasi-α, dans le domaine quasi-β, la difficulte´ re´side dans la
capacite´ a` empeˆcher ou tout du moins freiner le fort grossissement des grains β et a` obtenir des
grains β de taille infe´rieure aux quelques centaines de microme`tres observe´s dans le domaine β.
Dans le domaine quasi-β, la taille de grains la plus faible a e´te´ obtenue a` la tempe´rature la plus
faible, soit 900°C (figure 3.2). Cette tempe´rature est donc choisie comme re´fe´rence pour l’essai
de fluage afin de ne pas limiter la gamme de taille de grains pour les mate´riaux mode`les.
D’apre`s l’e´tude bibliographique, les parame`tres permettant de faire varier la taille de grains
sont la dure´e et la tempe´rature du traitement. Une fois que cette variation est obtenue, l’objectif
est de stabiliser la taille de grains pour l’essai de fluage ulte´rieur (a` 900°C).
Comme les essais de fluage sur les mate´riaux mode`les sont effectue´s dans le domaine quasi-β
en conditions de « quasi-e´quilibre », il subsiste de la phase α dans la microstructure du mate´-
riau. Cette phase α, empeˆchant au chauffage le fort grossissement des grains β dans le domaine
quasi-β, constitue le moyen d’e´pingler les joints de grains β et de stabiliser la microstructure
des mate´riaux mode`les.
Deux premiers traitements thermiques sont donc effectue´s, a` 910 et 920°C, avec maintien
en tempe´rature de 30min, afin de faire croˆıtre la taille des grains β en tendant vers l’e´tat de
« quasi-e´quilibre » qui a e´te´ atteint avant les essais de fluage a` 910 et 920°C et donc tendre
vers les tailles de grains observe´es a` ces tempe´ratures (figure 3.2), stabilise´es par la phase α
re´siduelle. Lors du refroidissement vers la tempe´rature d’essai, peu de modifications structurales
se produisent. Seule une faible partie de la phase β existant a` 910 ou 920°C se retransforme en
phase α, qu’il conviendra d’essayer d’analyser, de meˆme que les grains β. Un temps de maintien
de 30min avant l’essai doit permettre d’atteindre a` nouveau le « quasi-e´quilibre » a` 900°C.
Afin d’e´laborer un troisie`me mate´riau mode`le a` taille de grains β plus e´leve´e, un troisie`me
traitement thermique est mis en œuvre en augmentant la tempe´rature du traitement jusqu’au
domaine β a` 960°C (en conservant la dure´e de 30min). La taille de grains β atteint plusieurs
centaines de microns (figure 3.2) sans qu’il soit aise´ de la limiter. Lors du refroidissement vers
la tempe´rature d’essai, une plus grande quantite´ de phase β se retransforme en phase α, qui
doit stabiliser les grains β. L’inte´gralite´ de la phase α pre´sente alors a` 900°C sera sous forme
de lattes, contrairement aux traitements a` 910 et 920°C. A nouveau, une analyse de la micro-
structure doit permettre d’e´valuer la pertinence du traitement thermique.
Les analyses me´tallographiques sont re´alise´es apre`s les essais de fluage, en supposant qu’il
n’y a pas de changements microstructuraux trop importants au cours de l’essai.
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3.1.4 Comportement en fluage des mate´riaux mode`les
3.1.4.1 Domaine quasi-α
Des e´prouvettes ont e´te´ pre´leve´es dans la direction de laminage des toˆles de M5® rela-
mine´es a` froid de 1,18 a` respectivement 0,9 et 0,6mm puis recuites durant 16h a` 700°C (sous
vide secondaire). Ces e´prouvettes ont ensuite e´te´ soumises a` un essai de fluage isotherme dans
le domaine quasi-α, a` 700°C, selon le meˆme protocole que celui utilise´ pre´ce´demment pour le
mate´riau M5® de re´fe´rence.
Des observations me´tallographiques ont e´te´ effectue´es par microscopie optique apre`s les
essais de fluage (figure 3.8). Ces micrographies ont e´te´ analyse´es comme pre´ce´demment afin d’en
de´duire les tailles de grains des diffe´rents mate´riaux mode`les. Celles-ci sont tre`s comparables a`
celles des e´chantillons tests qui ont servi a` la mise au point des traitements thermo-me´caniques :
– 7, 6±0, 5µm pour le mate´riau lamine´ jusqu’a` 0,6mm (contre 7, 8±0, 5µm pour les e´chan-
tillons tests),
– 9, 1± 0, 5µm pour le mate´riau lamine´ jusqu’a` 0,9mm (contre 9± 0, 5µm pour les e´chan-
tillons tests).
Figure 3.8 –Micrographies optiques (contraste de Nomarsky) du M5® et des mate´riaux mode`les
a` taille de grains distincte apre`s essais de fluage a` 700°C (domaine quasi-α, zone utile des
e´prouvettes)
Le comportement en fluage de ces mate´riaux mode`les est compare´ sur la figure 3.9 au com-
portement du M5®. Les mate´riaux mode`les pre´sentent les deux re´gimes de fluage de´ja` observe´s
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sur la figure 2.5 (le re´gime avec exposant de Norton n1=1 aux basses contraintes, de type dif-
fusionnel, et le re´gime de fluage avec un exposant de Norton n2=5 pour les contraintes plus
e´leve´es, de type dislocations). La contrainte de transition entre les deux re´gimes diminue le´ge`-
rement en fonction de la taille de grains et se situe entre 10 et 15MPa.
Figure 3.9 – Comportement expe´rimental en fluage a` 700°C (domaine quasi-α) du M5® et des
mate´riaux mode`les a` tailles de grains distinctes (un essai par mate´riau)
Aucun effet de taille de grains n’est observe´ dans ces conditions dans le re´gime de fluage
dislocations, ce qui est cohe´rent avec les re´sultats pre´sente´s dans la litte´rature. Par contre, dans
l’autre re´gime de fluage, des vitesses plus faibles (infe´rieures d’un facteur 4-5 au maximum, ce
qui est significatif par rapport a` l’incertitude expe´rimentale, e´quation A.30) ont e´te´ mesure´es
pour les mate´riaux mode`les, de´croissantes quand la taille de grains augmente. Il y a donc bien
un effet de la taille de grains sur le comportement en fluage dans ce re´gime. Ceci conforte donc
le fait qu’il s’agit d’un re´gime diffusionnel et non d’un re´gime de Harper et Dorn (1957).
Si on analyse de manie`re plus quantitative cet effet de taille de grains sur le re´gime diffusion-
nel, on peut comparer les vitesses expe´rimentales (on a conside´re´ ici les mesures obtenues par
extensome´trie laser) aux mode`les de Coble et Nabarro-Herring. La figure 3.10 pre´sente cette
comparaison, le comportement du M5® e´tant utilise´ comme re´fe´rence. Le mode`le de Coble
semble mieux reproduire l’effet de taille de grains dans l’intervalle e´tudie´, qui reste trop peu
e´tendu pour que l’on puisse conclure de manie`re certaine. Cette conclusion est en accord avec la
bibliographie, notamment Prasad et al. (1989, 1992), Rama Rao (1998), qui pre´voient a` 700°C
une transition entre les re´gimes Coble et Nabarro-Herring pour une taille de grains de 33µm,
pour du zirconium.
Comme on souhaite extrapoler cette mode´lisation dans le domaine biphase´, on s’inte´resse
par exemple a` la tempe´rature de 860°C, correspondant a` 50% de phase α et une taille de grains
observe´e de 6, 7±1µm (figure 3.2). Dans ces conditions, pour du zirconium, Prasad et al. (1989,
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Figure 3.10 – Evolution des vitesses de fluage du M5® et des mate´riaux mode`les en fonction de
la taille de grains a` 700°C (domaine quasi-α) et pour une contrainte de 1MPa (re´gime n1 = 1).
Comparaison avec les mode`les de fluage diffusionnel de Coble et de Nabarro-Herring
1992), Rama Rao (1998) pre´voient la transition vers 835± 15°C entre le re´gime de Coble et de
Nabarro-Herring. Ce dernier pourrait donc intervenir pour tout ou partie a` 860°C.
Ne´anmoins, comme les tailles de grains α n’e´voluent pas significativement dans les domaines
quasi-α et biphase´ (figure 3.2), le mode`le de Coble sera a` meˆme de bien de´crire l’effet de taille
de grains pour notre e´tude. Par exemple, a` 860°C, il n’y a environ que 6% d’e´cart entre les
pre´dictions donne´es par les deux mode`les, ce qui est infe´rieur a` l’incertitude expe´rimentale sur
les vitesses de fluage (e´quation A.30).
Afin de mode´liser l’effet de taille de grains sur le comportement en fluage de la phase α du
M5®, on conside´rera pour enrichir le mode`le de comportement du chapitre pre´ce´dent (prenant
en compte jusqu’a` maintenant uniquement l’effet de la tempe´rature), selon la contrainte :
– soit un mode`le de type Coble (de´pendant de l’inverse du cube de la taille de grains)
pour de´crire cet effet dans le re´gime diffusionnel,
– soit aucun effet de taille de grains dans le re´gime dislocations (mode`le inchange´).
3.1.4.2 Domaine quasi-β
Pour l’e´tude de l’effet de la taille de grains sur le comportement en fluage de la phase β,
l’e´laboration des mate´riaux mode`les se fait par traitement thermique en pre´ambule de l’essai de
fluage a` 900°C (domaine quasi-β). Le protocole utilise´ pour les essais de fluage pre´ce´demment
pre´sente´s est donc le´ge`rement modifie´ au niveau du cycle thermique applique´ ante´rieurement
au chargement me´canique. Le cycle thermique utilise´ est de´crit sur la figure 3.11. Il pre´sente
donc un palier isotherme supple´mentaire de trente minutes, la tempe´rature de ce traitement
e´tant le parame`tre fixant la taille de grains β avant l’essai proprement dit, re´alise´ a` 900°C. A
114 3. Effets de la taille de grains et des e´le´ments d’alliage sur le comportement en fluage
la suite de ce palier, une pe´riode de trente minutes a` la tempe´rature d’essai permet d’atteindre
un e´tat de « quasi-e´quilibre » avant de commencer le cycle de chargements de fluage.
Figure 3.11 – Cycle thermique applique´ aux e´prouvettes de fluage pour e´tudier le comportement
a` 900°C (domaine quasi-β des mate´riaux mode`les a` taille de grains spe´cifique)
Les trois mate´riaux mode`les ont e´te´ ainsi traite´s respectivement a` 910 et 920°C (domaine
quasi-β) et 960°C (domaine β) avant d’eˆtre soumis a` un essai de fluage isotherme a` 900°C (do-
maine quasi-β).
Les observations me´tallographiques effectue´es en microscopie optique apre`s les diffe´rents
essais de fluage sont regroupe´es sur la figure 3.12. On suppose qu’il n’y a pas eu d’e´volution
de microstructure au cours de l’essai de fluage. Des analyses me´tallographiques manuelles ont
permis d’e´valuer a` 10% pre`s les tailles de grains moyennes des mate´riaux mode`les :
– 34µm pour le mate´riau traite´ a` 910°C,
– 48µm pour le mate´riau traite´ a` 920°C,
– 595µm pour le mate´riau traite´ a` 960°C.
Le suivi de la transformation de phases par la mesure de re´sistance a indique´ des fractions
volumiques de phase β de 94, 96 et 92% au de´but de l’essai de fluage pour les mate´riaux traite´s
respectivement a` 910, 920 et 960°C. Ces valeurs sont proches de la valeur obtenue pour l’essai
de re´fe´rence du M5® a` 900°C (92%). Par conse´quent, du point de vue de la quantite´ de phase
α, les diffe´rents mate´riaux mode`les sont comparables au M5®.
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Figure 3.12 – Micrographies optiques (lumie`re blanche) du M5® et des mate´riaux mode`les a`
taille de grains distincte apre`s essais de fluage a` 900°C (domaine quasi-β) et un refroidissement
four coupe´ (zone utile des e´prouvettes)
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Des diffe´rences morphologiques sont ne´anmoins a` remarquer sur les micrographies post-
essai, dues a` la retransformation d’une partie de la phase β, forme´e a` plus haute tempe´rature,
lors du refroidissement vers la tempe´rature d’essai (900°C). Pour les e´chantillons traite´s a` 910
et 920°C, hormis les diffe´rences de taille de grains, les morphologies sont tre`s ressemblantes.
La phase α se pre´sente majoritairement sous forme globulaire au niveau des joints de grains
ex-β. On peut e´galement remarquer de la phase α sous forme de lattes au niveau des joints de
grains, tout comme sur la micrographie du M5®. Dans ce dernier cas, on a suppose´ que cette
phase α e´tait apparue apre`s l’essai de fluage lors du refroidissement four coupe´. Dans le cas des
mate´riaux mode`les, on ne peut pas exlure qu’une partie de cette phase α ait e´te´ cre´e´e lors du
refroidissement jusqu’a` la tempe´rature d’essai, avant l’essai de fluage. On fait donc toutefois
l’hypothe`se que l’on peut ne´gliger l’influence de cette petite e´volution microstructurale sur le
comportement me´canique des mate´riaux mode`les comparativement au M5® porte´ directement
par chauffage a` 900°C.
Pour le mate´riau traite´ a` 960°C, au-dela` du transus haut de transformation de phases, toute
la phase α ayant e´te´ transforme´e a` 960°C, elle n’existe plus sous forme primaire mais uniquement
sous forme de lattes (O¨stberg (1961), Holt (1973), Woo et Tangri (1979)). Les lattes les plus
e´paisses correspondent, tout du moins en partie, a` la phase α cre´e´e lors du refroidissement vers
la tempe´rature d’essai. Deux sites de germination semblent en compe´tition, les sites inter et
intra-granulaires β. Comme la plupart des joints des grains ex-β sont recouverts de phase α
(comme on l’a aussi observe´ lors des trempes e´tage´es apre`s certains essais de fluage), les sites
intergranulaires semblent privilie´gie´s en de´but de transformation de phases au refroidissement
(Kaddour (2004)). Ne´anmoins, probablement a` cause de la densite´ de joints de grains β pour
des tailles de grains de plusieurs centaines de microns, une partie de la phase α germe e´galement
au cœur des grains β. Afin d’inte´grer e´galement ce mate´riau mode`le pour e´valuer l’effet de taille
de grains, deux hypothe`ses simplificatrices sont donc a` faire :
– on ne´glige l’influence de la pre´sence de phase α intragranulaire sur le comportement en
fluage a` 900°C,
– on conside`re que la morphologie en lattes de la phase α aux joints de grains β ne modifie
pas le comportement observe´ par rapport a` de la phase α primaire, forme´e par incursion
directe au chauffage depuis les basses tempe´ratures.
Moyennant toutes ces hypothe`ses, une analyse qualitative et quantitative pourra eˆtre mene´e
sur les re´sultats des essais de fluage.
Le comportement expe´rimental des mate´riaux mode`les est compare´ sur la figure 3.13 au
comportement de re´fe´rence du M5® a` 900°C. Seules les mesures effectue´es par le suivi de re´sis-
tance sont utilise´es dans le cas du domaine quasi-β (cf. annexe A). Le comportement en fluage
des mate´riaux mode`les diffe`re de manie`re importante du comportement du mate´riau M5® de
re´fe´rence. Les e´carts les plus importants (de´passant deux de´cades en vitesses de fluage) sont
mesure´s pour les faibles contraintes (<5MPa). Dans ce domaine de contraintes, plus la taille
de grains est e´leve´e, plus la vitesse de fluage est faible. A plus fortes contraintes (>5MPa),
les vitesses de fluage sont e´galement affecte´es par la taille de grains, mais de manie`re moins
marque´e. De plus, pour les plus fortes contraintes, les vitesses de fluage semblent meˆme croˆıtre
le´ge`rement en fonction de la taille de grains.
Les deux re´gimes de fluage d’exposants de Norton n1=1 et n2=4 identifie´s dans le domaine
β et quasi-β (figure 2.22) ne sont pas observe´s pour les trois mate´riaux mode`les. Pour le mate´-
riau M5® et le mate´riau mode`le traite´ a` 910°C (taille de grains de 34µm environ), on observe
essentiellement le re´gime d’exposant de Norton n1=1. Pour le mate´riau mode`le traite´ a` 920°C
(taille de grains de 48µm environ), il s’agit de la transition entre les deux re´gimes. Le re´gime
de fluage observe´ pour le mate´riau pre´sentant une taille de grains moyenne de 595µm (traite´ a`
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Figure 3.13 – Comportement expe´rimental en fluage a` 900°C (domaine quasi-β) du M5® et
des mate´riaux mode`les a` taille de grains distinctes, mentionne´es sur les courbes (un essai par
mate´riau). Les vitesses sont e´value´es par suivi de re´sistance
960°C) est uniquement le second re´gime (n2=4), tel qu’il se manifeste dans le domaine 100% β
(avec des tailles de grains de plusieurs centaines de microme`tres e´galement).
Le re´gime n1=1 semble donc le plus sensible a` la taille de grains, ce qui confirme
qu’il s’agit d’un re´gime diffusionnel. Le second re´gime n2=4 est, quant a` lui, moins
influence´ par la taille de grains.
La figure 3.14 de´crit l’e´volution de la vitesse de fluage dans le re´gime diffusionnel en fonc-
tion de la taille de grains. Seuls les mate´riaux mode`les traite´s a` 910 et 920°C apparaissent
dans cette comparaison du fait que le re´gime de fluage n1 = 1 n’a pas e´te´ observe´ pour le
troisie`me mate´riau mode`le traite´ a` 960°C. D’une manie`re analogue au domaine quasi-α, ces
valeurs expe´rimentales sont confronte´es aux mode`les de Coble et Nabarro-Herring, l’essai sur
le M5® servant de re´fe´rence. Il apparaˆıt a` nouveau que le mode`le de type Coble de´crit
mieux l’effet de taille de grains dans ce re´gime. La meˆme nuance est a` apporter, a` savoir
que l’on ne peut pas exlure de manie`re cate´gorique les autres mode`les, en particulier celui de
Nabarro-Herring, meˆme si les e´carts sont plus importants que dans le domaine quasi-α.
Cette analyse est plus de´licate a` mener pour le re´gime de fluage dislocations pour la rai-
son e´vidente du manque de donne´es expe´rimentales pour les essais sur le M5® et le mate´riau
mode`le traite´ a` 910°C. En effet, pour ces essais, pour les contraintes les plus e´leve´es, corres-
pondant aux vitesses de fluage maximales accessibles avec ce dispositif expe´rimental, on semble
seulement observer la transition entre les deux re´gimes de manie`re qualitative. Cette transition
permet d’e´valuer le second re´gime pour les deux cas mentionne´s ci-dessus (courbes trace´es en
pointille´s sur la figure 3.13), mais de manie`re quantitative, la pre´cision est moindre relativement
aux mate´riaux traite´s a` 920 et 960°C.
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Figure 3.14 – Evolution des vitesses de fluage du M5® et des mate´riaux mode`les en fonction de
la taille de grains a` 900°C (domaine quasi-β) et pour une contrainte de 1MPa (re´gime n1 = 1).
Comparaison avec les mode`les de fluage diffusionnel de Coble et de Nabarro-Herring
La figure 3.15, qui de´crit l’e´volution de la vitesse de fluage du re´gime dislocations en fonc-
tion de la taille de grains semble indiquer qu’il pourrait exister un petit effet de taille de grains
pour les plus faibles tailles de grains. La vitesse de fluage augmenterait avec la taille de grains.
Pour des tailles de grains plus e´leve´es, cet effet s’atte´nuerait. L’effet de taille de grains ne
concernerait donc a priori que le domaine quasi-β.
Aucune donne´e bibliographique concernant le zirconium et ses alliages ne fait e´tat, a` notre
connaissance, d’un effet de taille de grains sur le re´gime de fluage dislocations, en particulier
pour la phase β. Si on e´largit ce champ aux autres mate´riaux me´talliques, meˆme si majoritai-
rement, le fluage dislocations est pre´sente´ comme e´tant insensible a` la taille de grains, quelques
travaux re´fe´rence´s par Garofalo (1967) (dont quelques unes de ses propres e´tudes), ou encore Li
(1992), peuvent nuancer ce propos. Garofalo et al. (1964) expliquent ainsi que pour un alliage
de fer auste´nitique, a` 704°C, les vitesses de fluage diminuent inversement proportionnellement
avec la taille de grains avant d’augmenter, proportionnellement au carre´ de la taille de grains.
Meˆme si Garofalo et al. (1964) ne le mentionnent pas explicitement, il s’agit de fluage disloca-
tions, sur la base de l’exposant de Norton (n≈ 3). Une e´tude sur un Monel (Ni-Cu, Shahinian et
Lane (1953)) rapporte un comportement analogue en fonction de la taille de grains. Des e´tudes
moins comple`tes sur le cuivre (cfc), le laiton (Cu-Zn, cfc) ou encore l’e´tain (tl (te´tragonal)) ont
montre´ des e´volutions comparables des vitesses de fluage en fonction de la taille de grains.
Une de´pendance envers le carre´ de la taille de grains peut eˆtre ici rattache´e a` un effet
de type Hall-Petch sur le fluage, comparable a` celui observe´ classiquement en traction sur la
limite d’e´lasticite´. En effet, avec l’exposant de Norton n2=4 correspondant au re´gime de fluage
dislocations, un effet Hall-Petch peut se traduire, a` vitesse de fluage donne´e, par une de´pendance
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Figure 3.15 – Evolution des vitesses de fluage du M5® et des mate´riaux mode`les en fonction
de la taille de grains a` 900°C (domaine quasi-β) et pour une contrainte de 10MPa (re´gime
n2 = 4). Comparaison avec un mode`le de type Hall-Petch
de la contrainte de fluage a` l’inverse de la racine carre´e de la taille de grains (e´quation 3.1) :
σ ∝ ε˙ 1n2 1
d
1
2
(3.1)
Soit en inversant (e´quation 3.2) :
ε˙ ∝ σn2dn22 (3.2)
Ceci correspond donc a` une de´pendance de la vitesse de fluage a` la puissance n2/2 de la taille
de grains, donc ici au carre´ de la taille de grains.
Une bonne ade´quation entre ce mode`le et les re´sultats estime´s a` partir des donne´es ex-
pe´rimentales peut eˆtre envisage´e (figure 3.15) jusqu’a` la taille de grains de 48µm. Cet effet
ne se prolonge apparemment pas jusqu’au mate´riau a` gros grains (595µm). En in-
terpolant les re´sultats, on pourrait donc de´finir une limite de 50-100µm se´parant un domaine
(>50-100µm) dans lequel la taille de grains n’a pas d’influence sur le re´gime de fluage disloca-
tions et un autre domaine (<50-100µm) dans lequel il existe un effet Hall-Petch sur le re´gime
de fluage dislocations.
Il est a` noter que cette mode´lisation de l’effet de taille de grains pour le re´gime dislocations,
sujette a` caution du fait du manque de donne´es expe´rimentales, a, d’une part, peu d’influence
sur la mode´lisation pre´ce´dente concernant l’effet de taille de grains sur le re´gime diffusionnel
de la phase β, et d’autre part, comme on le montrera dans le chapitre suivant (chapitre 4) peu
d’impact, in fine, sur les simulations du comportement du mate´riau biphase´.
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Afin de mode´liser l’effet de taille de grains sur le comportement en fluage de la phase β
du M5®, on conside´rera pour enrichir le mode`le du chapitre pre´ce´dent (prenant en compte
uniquement l’effet de la tempe´rature) :
– un mode`le de type Coble (vitesse de fluage de´pendant de l’inverse du cube de la taille
de grains) pour de´crire cet effet dans le re´gime diffusionnel,
– pour le re´gime dislocations, aucun effet de taille de grains dans le domaine β mais un
effet de type Hall-Petch (vitesse de fluage en puissance n2/2 de la taille de grains) uni-
quement pour le domaine quasi-β et les faibles tailles de grains (infe´rieures a` 50-100µm).
La mise en e´quation de ce mode`le est pre´sente´e dans le paragraphe suivant.
3.1.5 Mode´lisation de l’effet de la taille de grains
3.1.5.1 Domaine quasi-α
La prise en compte de l’effet de taille de grains sur le comportement en fluage de la phase
α vient enrichir le premier mode`le qui prenait en compte uniquement l’effet de la tempe´rature.
Un mode`le de type Coble est introduit pour le re´gime de fluage diffusionnel. Le re´gime de fluage
dislocations est inchange´ par rapport au premier mode`le.
La partition des de´formations s’e´crit de la meˆme manie`re que pre´ce´demment (e´quation 3.3) :
ε˙vp = ε˙vp1 + ε˙
vp
2 (3.3)
Chaque re´gime est associe´ a` l’une des deux vitesses de de´formation viscoplastique ε˙vpi :
1. pour le re´gime de fluage diffusionnel :
ε˙1
vp =
[
ε˙1
(
σVM
σ0
)n1] 3
2
σD
σVM
(3.4)
ε˙1 =
A1
T
(
d0
dα
)3
exp
(
−Ea1
RT
)
(3.5)
2. pour le re´gime de fluage dislocations :
ε˙2
vp =
[
ε˙2
(
σVM
σ0
)n2] 3
2
σD
σVM
(3.6)
ε˙2 =
A2
T
exp
(
−Ea2
RT
)
(3.7)
avec :
– n1=1 et n2=5,
– ε˙i, homoge`ne a` une vitesse de de´formation,
– σVM la contrainte e´quivalente de von Mises,
– σ0 un parame`tre homoge`ne a` une contrainte (ici, choisi e´gal a` 1MPa),
– σD la partie de´viatorique du tenseur des contraintes,
– dα la taille de grains α (en µm),
– d0 un parame`tre homoge`ne a` une taille de grains (ici, choisi e´gal a` la taille de grains
initiale du mate´riau, soit 6,3µm),
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– Ai des constantes (K·s−1),
– Eai des e´nergies d’activation (kJ ·mol−1),
– R la constante des gaz parfaits,
– T la tempe´rature (en K).
L’identification du mode`le est re´alise´e sur l’ensemble des essais re´alise´s sur le M5® dans
le domaine quasi-α, comme pour le premier mode`le. Les valeurs initiales des parame`tres sont
prises e´gales aux valeurs du mode`le pre´ce´dent. La figure 3.16 pre´sente l’identification des deux
e´nergies d’activation Eai associe´es aux deux re´gimes de fluage avec :
– A1 ≈ 2, 7.107K·s−1
– A2 ≈ 1, 2.105K·s−1
Comme dans le domaine quasi-α, les e´volutions de tailles de grains α sont quasiment nulles
pour une microstructure de de´part donne´e (quasi-α e´quiaxe recristallise´e), les parame`tres iden-
tifie´s sont les meˆmes que pre´ce´demment.
Figure 3.16 – Identification des e´nergies d’activation des deux re´gimes de fluage du M5® dans
le domaine quasi-α (apre`s prise en compte de l’effet de taille de grains)
3.1.5.2 Domaine quasi-β
La prise en compte de l’effet de taille de grains sur le comportement en fluage de la phase β
vient enrichir le premier mode`le qui prenait en compte uniquement l’effet de la tempe´rature et
un seul re´gime de fluage. Un autre re´gime, de fluage diffusionnel, est introduit en comple´ment
du re´gime de fluage dislocations.
Un mode`le de type Coble de´crit l’effet de taille de grains sur le re´gime de fluage diffusionnel.
Le re´gime dislocations est inchange´ par rapport au premier mode`le dans le domaine β. Un
effet de type Hall-Petch est ajoute´ pour le domaine quasi-β pour les faibles tailles de grains
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(infe´rieures a` 60µm environ).
Etant donne´e la taille de grains β dans le domaine β (figure 3.2), il suffit de mettre un crite`re
sur la taille de grains, sans faire de distinction entre les domaines β et quasi-β. Cela limite bien
suˆr la robustesse du mode`le et donc, en dehors de ce cadre, il faudrait revenir a` la distinction
initiale, plus stricte, avant d’extrapoler ce mode`le.
La partition des de´formations s’e´crit de la meˆme manie`re que pre´ce´demment (e´quation 3.8) :
ε˙vp = ε˙vp1 + ε˙
vp
2 (3.8)
Chaque re´gime est associe´ a` l’une des deux vitesses de de´formation viscoplastique ε˙vpi :
1. pour le re´gime de fluage diffusionnel :
ε˙1
vp =
[
ε˙1
(
σVM
σ0
)n1] 3
2
σD
σVM
(3.9)
ε˙1 =
A1
T
(
d1
dβ
)3
exp
(
−Ea1
RT
)
(3.10)
2. pour le re´gime de fluage dislocations :
ε˙2
vp =
[
ε˙2
(
σVM
σ0
)n2] 3
2
σD
σVM
(3.11)
ε˙2 =
A2
T
min
[
1,
(
dβ
d2
)2]
exp
(
−Ea2
RT
)
(3.12)
avec :
– n1=1 et n2=4,
– ε˙i, homoge`ne a` une vitesse de de´formation,
– σVM la contrainte e´quivalente de von Mises,
– σ0 un parame`tre homoge`ne a` une contrainte (ici, choisi e´gal a` 1MPa),
– σD la partie de´viatorique du tenseur des contraintes,
– dβ la taille de grains β (en µm),
– d1 un parame`tre homoge`ne a` une taille de grains (ici, choisi e´gal a` 20µm, correspondant
a` la taille de grains β a` 900°C),
– d2 un parame`tre homoge`ne a` une taille de grains (correspondant a` une taille limite de
prise en compte de l’effet Hall-Petch, a` identifier),
– Ai des constantes (K·s−1),
– Eai des e´nergies d’activation (kJ ·mol−1),
– R la constante des gaz parfaits,
– T la tempe´rature (en K).
L’identification du mode`le est re´alise´e sur l’ensemble des essais re´alise´s sur le M5® dans
le domaine β comme pour le premier mode`le et en incluant e´galement le domaine quasi-β. Les
valeurs initiales des parame`tres sont base´es sur les parame`tres du mode`le pre´ce´dent.
L’identification des parame`tres relatifs au re´gime supple´mentaire de fluage diffusionnel ne
peut bien suˆr s’appuyer que sur les essais re´alise´s dans le domaine quasi-β. La figure 3.17 pre´-
sente l’identification de l’e´nergie d’activation de ce re´gime (Ea1) avec A1 ≈ 4, 5.1018K·s−1. De
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par l’absence de donne´es bibliographiques sur ce re´gime, bien que la valeur de l’e´nergie d’acti-
vation puisse paraˆıtre anormalement e´leve´e, on ne peut pas vraiment conclure sur sa validite´.
De plus, l’intervalle de tempe´rature de 20°C ne permet pas d’obtenir une identification pre´cise.
Figure 3.17 – Identification de l’e´nergie d’activation du re´gime de fluage diffusionnel du M5®
dans le domaine quasi-β (apre`s prise en compte de l’effet de taille de grains)
Pour le re´gime de fluage dislocations, il reste trois parame`tres a` identifier (Ea2, A2 et d2).
Le parame`tre d2 pourrait eˆtre identifie´ a` partir des essais sur les mate´riaux mode`les (environ
55µm). Une autre solution consiste a` conside´rer les essais re´alise´s sur le M5® dans les domaines
β et quasi-β. Dans ce cas on obtient d2 ≈ 90µm. Cette valeur est privile´gie´e car elle s’appuie sur
un plus grand nombre de donne´es expe´rimentales (essais a` 920 et 910°C double´s sur le M5®).
De plus cela permet de conserver une base d’identification plus homoge`ne.
La figure 3.18 pre´sente l’identification de l’e´nergie d’activation de ce re´gime avec A2 ≈
7.104K·s−1. Comme l’identification de Ea2 et A2 s’appuie essentiellement sur les essais re´alise´s
dans le domaine β, les valeurs ne diffe`rent pas de celles du mode`le pre´ce´dent.
Cette identification justifie d’une certaine manie`re a posteriori la prise en compte de l’effet
de taille de grains pour le re´gime dislocations pour les faibles tailles de grains. En effet, cela
apporte une unite´ de comportement entre les domaines quasi-β et β (figure 3.18) et permet de
mieux de´crire le comportement de la phase β dans ces domaines (on trouvera la comparaison
entre le comportement expe´rimental et mode´lise´ sur la figure 3.19).
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Figure 3.18 – Identification de l’e´nergie d’activation du re´gime de fluage dislocations du M5®
dans les domaines quasi-β (apre`s prise en compte de l’effet de taille de grains) et β
Figure 3.19 – Comportement expe´rimental et mode´lise´ en fluage du M5® dans les domaines
quasi-β et β
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3.1.6 Bilan
Nous avons montre´ expe´rimentalement que dans certains domaines de tempe´rature /
contrainte, la vitesse de fluage du M5® e´tait sensible a` la taille de grains. Ainsi, la prise
en compte de cet effet a permis d’affiner le mode`le de comportement destine´ a` eˆtre ensuite
extrapole´ dans le domaine biphase´.
Ainsi, pour la phase α :
– aucun effet de taille de grains n’est mis en e´vidence pour le re´gime de fluage dislocations,
– un effet de taille de grains de´crit par le mode`le de Coble est observe´ dans le re´gime
basses contraintes, confirmant son caracte`re diffusionnel.
Pour la phase β, cette e´tude a e´tabli les re´sultats suivants :
– on constate peu d’effet de taille de grains pour le re´gime de fluage dislocations, meˆme si,
pour les faibles tailles de grains (infe´rieures a` 90µm environ), un effet de type Hall-Petch
pourrait conduire a` renforcer le mate´riau,
– l’existence d’un second re´gime de fluage est confirme´e. Ce re´gime est, comme pour la
phase α, fortement de´pendant de la taille de grains (mode`le de type Coble) et sa prise
en compte est d’autant plus primordiale dans les domaines quasi-β et biphase´ que les
tailles de grains β ont un intervalle d’e´volution important (trois de´cades).
Un mode`le prenant en compte l’effet de la tempe´rature et l’effet de taille de grains a e´te´
identifie´ a` partir de l’ensemble des essais de fluage effectue´s sur le mate´riau M5®. Ce mode`le
vise a` apporter une ame´lioration sensible dans la description du comportement de chaque
phase dans le domaine biphase´.
Les re´sultats sont synthe´tise´s sur la figure 3.20 qui de´crit dans le plan contraintes -
tempe´ratures (650-1050°C) les isovitesses de fluage de chaque phase (de 10−7s−1 a` 10−2s−1)
pour une taille de grains fixe de 10µm, dans les domaines quasi-monophase´s respectifs et
e´galement l’extrapolation dans le domaine biphase´. Le tableau 3.7 regroupe les diffe´rents
parame`tres du mode`le de fluage du M5®.
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Figure 3.20 – Carte de de´formation (isovitesses) pour le mode`le de fluage du M5® pour une
taille de grains α et β de 10µm, avec extrapolation dans le domaine biphase´
Phase Re´gime de fluage Exposant de Norton Energie d’activation Constante
α Coble n1 = 1 200kJ.mol
−1 2, 7.107K.s−1
dislocations n2 = 5 250kJ.mol
−1 1, 2.105K.s−1
β Coble n1 = 1 450kJ.mol
−1 4, 5.1018K.s−1
dislocations n2 = 4 180kJ.mol
−1 7.104K.s−1
(avec d2 = 90µm)
Tableau 3.7 – Parame`tres du mode`le de fluage du M5® de´crit par les e´quations 3.3, 3.4, 3.5,
3.6, 3.7, 3.8, 3.9, 3.10, 3.11 et 3.12
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3.2 Effet de la composition chimique sur le comporte-
ment en fluage
3.2.1 Etude bibliographique
3.2.1.1 Domaine monophase´ α
Parmi les e´tudes re´fe´rence´es dans les tableaux 2.1, 2.2, 2.3, 2.4 et 2.5, quelques auteurs ont
aborde´ l’effet des e´le´ments d’alliage sur le comportement en fluage dans le domaine α ou quasi-
α. En ge´ne´ral, ils se sont base´s sur la comparaison des re´sultats obtenus sur plusieurs alliages,
provenant parfois d’autres e´tudes de la litte´rature. Les e´le´ments d’alliage les plus e´tudie´s sont
l’e´tain et le niobium. Quelques re´sultats, plus rares, ont e´te´ obtenus sur des mate´riaux e´labore´s
spe´cifiquement.
Bernstein (1967) a ainsi compare´ ses re´sultats obtenus entre 520 et 620°C sur du zirconium
faiblement allie´ et du Zircaloy-2, ainsi que ceux de Ardell (1964). Il observe dans le re´gime de
fluage diffusionnel de Coble des vitesses de fluage entre 2 et 3 de´cades infe´rieures pour le Zy-2
par rapport au Zr (apre`s prise en compte de l’effet de taille de grains) et explique cet e´cart par
un effet global des e´le´ments d’alliage (Sn-Fe-Cr-Ni) en solution solide, qui augmentent l’e´nergie
d’activation du fluage diffusionnel au niveau des joints de grains (de Ea ≈ 112kJ ·mol−1 pour le
zirconium a` Ea ≈ 178kJ ·mol−1 pour le Zy-2). Malakondaiah et al. (1988), Prasad et al. (1992),
Rama Rao (1998) ont entrepris une comparaison entre du Zr et du Zy-2 a` taille de grains iden-
tique de 16µm. Entre 510 et 730°C, le Zy-2 pre´sente, apre`s un re´gime transitoire plus long,
des vitesses de fluage en re´gime permanent infe´rieures de quasiment deux de´cades. Les auteurs
avancent e´galement un effet des e´le´ments d’alliage sur les e´nergies d’activation, notamment les
pre´cipite´s contenant du Cr aux joints de grains. En interpre´tant les e´nergies d’activation, une
conse´quence avance´e par les auteurs est un changement de me´canisme de fluage entre celui de
Coble pour le zirconium et de Nabarro-Herring pour le Zircaloy-2.
Fiala et al. (1991b) ont re´alise´ une comparaison entre des nuances de zirconium faiblement
allie´s mais pre´sentant une le´ge`re variation de purete´ (99,95% de purete´ pour le zirconium em-
ploye´ par Ardell (1964), Bernstein (1967) contre 99,8% pour celui employe´ par Pahutova´ et
Cˇadek (1973), Fiala et al. (1991b)). Entre 550 et 565°C, un facteur 2,5 sur les vitesses de fluage
dans le re´gime diffusionnel de Coble est observe´ entre les nuances de zirconium. Les auteurs
interpre`tent les e´carts observe´s en partie par la pre´sence de se´gre´gations microchimiques d’ions
au niveau des joints de grains pour le zirconium le moins pur, des e´carts pouvant e´galement
provenir des diffe´rences de protocole expe´rimental. Dans l’ensemble de ces e´tudes, l’exposant
de Norton de 1, associe´ aux re´gimes de fluage diffusionnels, n’est pas modifie´. Arzt et al. (1983)
proposent des mode`les de fluage diffusionnel prenant en compte ces effets d’e´le´ments d’alliage
par rapport au fluage des mate´riaux non allie´s.
Les re´sultats sont plus nombreux dans la litte´rature en ce qui concerne le re´gime de fluage
dislocations. Hayes et Kassner (2006) ont regroupe´ un certain nombre de re´sultats obtenus entre
300 et 850°C sur du zirconium et du Zircaloy-2 et 4. La figure 2.4 compare le comportement
des alliages avec celui du zirconium et met ainsi en e´vidence pour le re´gime de fluage disloca-
tions l’effet durcissant des e´le´ments d’alliage pre´sents dans les Zircaloys. L’exposant de Norton
est le´ge`rement diffe´rent selon les alliages (6,4 pour le zirconium, 4,8 pour le Zy-2 et 5 pour le
Zy-4). Bernstein (1967) avait e´galement note´ cette tendance entre le zirconium et le Zy-2, les
exposants de Norton e´tant respectivement dans les intervalles 6-7 et 4,5-5,5.
Luton (1971) a e´tudie´ en particulier l’effet de l’e´tain, e´le´ment de substitution en solution
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solide, a` l’aide d’alliages spe´cifiques Zr-Sn pour des teneurs massiques en e´tain allant jusqu’a`
5%. L’effet le plus significatif a e´te´ observe´ a` 825°C sous une contrainte de 20MPa : une aug-
mentation de la teneur en Sn de 0,7% a` 3% a pour effet une diminution de la vitesse de fluage
d’un facteur 30. L’auteur avance que l’e´tain diminue l’e´nergie de de´faut d’empilement dans le
mate´riau, ce qui a pour conse´quence d’augmenter la hauteur des obstacles au glissement des
dislocations et donc de renforcer le mate´riau vis-a`-vis de ce re´gime de fluage. En traction, Wa-
dekar et al. (1991) ont retrouve´ des re´sultats en accord jusqu’a` 400°C pour des alliages Zr-Sn
pour des teneurs massiques en e´tain comprises entre 0,5 et 8%. Pour les teneurs les plus e´leve´es,
cet effet provient e´galement des pre´cipite´s forme´s avec l’e´tain.
D’apre`s Hunt et Foote (1977), mis a` part l’e´tain, le titane et l’hafnium, les autres e´le´ments
de substitution sont peu solubles en phase α et ont tendance a` former de gros pre´cipite´s et ne
consituent pas des obstacles aussi efficaces au glissement des dislocations. Ne´anmoins, Murty
et al. (1995), Murty (2000b) ont compare´ le comportement en fluage du Zy-4 et du Zr-1%Nb-
1%Sn-0,2%Fe entre 500 et 600°C. L’addition de niobium rend le mate´riau plus re´sistant au
fluage (environ 2 de´cades en vitesse de fluage) et les auteurs observent l’apparition d’un re´gime
interme´diaire de fluage par glissement des dislocations au lieu du re´gime de fluage par monte´e
des dislocations.
A des tempe´ratures plus basses, Warda et al. (1973) ont e´tudie´ trois alliages a` faibles teneurs
en oxyge`ne (22, 45 et 65ppm) entre 450 et 550°C. L’oxyge`ne, en position interstitielle, permet
de renforcer le mate´riau de`s 45ppm d’environ une demi-de´cade en vitesse, apre`s un re´gime
transitoire anormal, en lien avec des phe´nome`nes de vieillissement dynamique.
Pour des teneurs plus e´leve´es en oxyge`ne (de 900 a` 1800ppm), Mardon et al. (2000) ont me-
sure´ pour du M5® une diminution quasiment de moitie´ de la de´formation diame´trale a` 400°C
apre`s 240h de fluage sous une contrainte circonfe´rentielle de 130MPa. Dans les meˆmes condi-
tions expe´rimentales, Charquet et al. (1998), Charquet (2000), Mardon et al. (2000) ont e´tudie´
l’effet du soufre pour le M5® ou Zr-1%Nb, le Zy-4 et le Zr-0,5Sn-0,6Fe-0,4V, pour de faibles
teneurs (<40ppm). Celui-ci renforce assez nettement le mate´riau (de´formation re´duite de 75%
avec 15ppm de S pour le M5®) par action du soufre en solution solide sur les dislocations car
l’effet semble s’atte´nuer au-dela` de sa limite de solubilite´ en phase α, qui se situe apparemment
entre 10 et 20ppm. Si l’effet du fer n’est pas apparu significatif dans l’e´tude, l’accent est mis
sur l’influence du proce´de´ de fabrication du mate´riau qui est de´terminant en ce qui concerne la
pre´cipitation et la dissolution des e´le´ments d’alliage.
Ainsi, Brenner et al. (2002) ont e´tudie´ deux alliages Zr-1%Nb-O qui se diffe´renciaient, a`
cause de proce´de´s d’e´laboration distincts, par une teneur finale en niobium en solution solide
en phase α de 0,1%, le niobium restant se trouvant sous forme de pre´cipite´s. Cette diffe´rence
de teneur s’est traduite au niveau du comportement en fluage a` 400°C sous une contrainte
de 130MPa par une vitesse quatre fois plus importante pour l’alliage posse´dant le moins de
niobium en solution, ce qui montre que le niobium en substitution renforce significativement le
mate´riau en fluage. Pahutova´ et al. (1976b, a) ont e´galement observe´ cet effet du niobium entre
350 et 550°C sur du zirconium contenant 0-0,5-2,5-4,5%Nb. Meˆme si dans cette e´tude des effets
de microstructure sont e´galement a` prendre en compte car les mate´riaux pre´sentaient des mi-
crostructures de trempe (traitement pre´alable dans le domaine β), l’effet est surtout significatif
entre 0 et 2,5%Nb.
Charit et Murty (2008) ont compare´ des donne´es bibliographiques notamment pour du zir-
conium pur, du Zr-0,5 et 1%Nb, entre 350 et 400°C. Ils concluent que les comportements des
alliages Zr-0,5% et Zr-1%Nb sont proches, avec le meˆme exposant de Norton de 3, et donc que
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l’effet du niobium sature en-dec¸a` de la limite de solubilite´ en phase α, meˆme si de plus fortes
teneurs en niobium n’ont ne´anmoins pas e´te´ prises en compte. D’apre`s les auteurs, c’est un
rayon atomique 9% supe´rieur a` celui du Zr qui est a` l’origine de cet effet, par interaction e´las-
tique avec les dislocations. Comme propose´ par Murty et al. (1995), Murty (2000b), le niobium
favorise plutoˆt le glissement des dislocations par rapport a` leur monte´e. Charit et Murty (2008)
ont e´galement analyse´ des re´sultats pour du Zy-4, du Zr-1%Sn-1%Nb-0,2%Fe ou encore du
Zr-3%Sn-1%Mo-1%Nb. Malgre´ un rayon atomique plus petit que celui du niobium (3% contre
9% de plus que le zirconium), Charit et Murty (2008) avancent que l’e´tain renforce aussi effica-
cement que le niobium. La pre´sence a` la fois de niobium et d’e´tain (Zhou et al. (2004)) voire de
molybde`ne (de rayon atomique 13% supe´rieur a` celui du zirconium) assure la meilleure tenue
au fluage, a` travers un effet de solution solide pour les e´le´ments dissous, mais aussi un effet des
particules pour les e´le´ments pre´cipite´s. Les auteurs ont remarque´ que les alliages ne contenant
pas de niobium ont un exposant de Norton supe´rieur ou e´gal a` 4, au lieu de l’exposant de 3,
inde´pendamment de la teneur en niobium.
D’apre`s Pahutova´ et al. (1985) qui ont e´tudie´ un grand nombre d’alliages Zr-Sn-Nb-Mo entre
400 et 550°C, toujours sur des microstructures de trempe, l’e´tain est l’e´le´ment le plus soluble
parmi les trois et agit donc essentiellement en solution solide en diminuant l’e´nergie de de´faut
d’empilement, en accord avec Luton (1971). McInteer et al. (1989) proposent la meˆme analyse
a` partir de ces essais a` 400°C pour du Zy-4 de teneur en e´tain variant de 1,22 a` 1,54%. Le zir-
conium et le molybde`ne agiraient quant a` eux en solution solide par interaction e´lastique avec
les dislocations, e´tant donne´s leurs rayons atomiques, et e´galement sous forme de pre´cipite´s.
Graˆce a` une meilleure solubilite´ de l’e´tain, Lee et al. (2009) qui ont compare´ le comportement
d’alliages de´tendus de Zy-4 et Zr-Sn-Nb-Fe entre 450 et 500°C pour des contraintes comprises
entre 80 et 150MPa, concluent e´galement que l’e´tain en solution solide (0,36% massique de plus
dans le Zy-4) est plus efficace que le niobium (1% massique de plus dans le Zr-Sn-Nb-Fe), en
solution solide et sous forme de pre´cipite´s βNb et interme´talliques.
Kim et al. (2006) ont compare´ le renforcement d’alliages de zirconium par le niobium, le
cuivre et le fer (Zr-0,3%Cu, Zr-0,3%Fe, Zr-0,5%Nb-0,3%Cu et Zr-0,5%Nb-0,3%Fe) entre 100 et
140MPa pour des tempe´ratures de 280-330°C. C’est le niobium qui apparaˆıt le meilleur obstacle
au glissement des dislocations devant respectivement le Fe et le Cu, ce qui est cohe´rent avec
les caracte´ristiques de diffusion des diffe´rents e´le´ments. Les auteurs n’ont pas releve´ de modi-
fication significative des exposants de Norton en fonction des alliages (entre 5 et 5,8). Dans
l’ensemble de ces e´tudes concernant le re´gime de fluage dislocations, les principaux
cas de changement d’exposant de Norton sont associe´s non pas a` des variations de
la teneur en un e´le´ment d’alliage mais plutoˆt a` la nature des e´le´ments d’alliage.
3.2.1.2 Domaine monophase´ β
Contrairement au domaine α, les limites de solubilite´ sont nettement plus e´leve´es dans le
domaine β et les e´le´ments d’alliage se retrouvent rapidement en condition de « quasi-e´quilibre »
en solution solide. Ainsi, d’apre`s Hunt et Foote (1977), le comportement du Zr-2,5%Nb se
distingue franchement (deux de´cades en vitesse) de celui du Zy-4 apre`s la transformation de
phases a` partir du moment ou` les e´le´ments d’alliage, pre´sents en plus grande quantite´ dans le
Zr-2,5%Nb, se dissolvent, en l’occurence au-dela` de 900°C, dans le domaine β.
Pour des nuances de zirconium moins allie´es que le Zr-2,5%Nb, peu d’effets des e´le´ments
d’alliage sont reporte´s dans la litte´rature. Evans et Knowles (1978) ont re´alise´ une comparaison
entre les e´tudes pour du zirconium (Ardell (1964)), pour du Zy-2 (Burton et al. (1978), Clay et
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Stride (1978)) et pour du Zy-4 (Clendening (1975)). Peu d’e´carts apparaissent dans le domaine
1000-1500°C, ce qui traduit un faible effet des e´le´ments d’alliage (Sn-Fe-Cr-Ni).
Sous une sollicitation de compression pour du Zy-2 enrichi en oxyge`ne (1260 et 4180ppm),
une diminution de la vitesse de seulement 20% est mesure´e par Rizkalla et al. (1979), ce qui
n’est pas significatif par rapport aux incertitudes de l’essai, d’apre`s les auteurs. Chakravartty
et al. (2007) n’observent pas de diffe´rence de comportement pour du Zr-1%Nb-1%Sn par rap-
port aux autres alliages de zirconium lors de la compression a` chaud jusqu’a` 1050°C.
Il semblerait donc que seules de fortes variations de teneurs en e´le´ments d’alliage
auraient une re´elle influence sur le comportement en fluage a` haute tempe´rature
de la phase β.
3.2.1.3 Domaines biphase´ (α+ β) et quasi-β
Dans le domaine biphase´, la composition chimique a un premier effet sur les tempe´ratures
de transformation de phases et donc sur le comportement en fluage, les phases α et β n’ayant
a priori pas le meˆme comportement. C’est l’effet qui est observe´ en traction par Garde et al.
(1978) pour des Zy-2 et 4 aux environs de 850°C. La diminution de re´sistance au fluage observe´e
pour du Zy-4 et du M5® hydrure´ (de 100 a` 1000ppm) par Brachet et al. (2002) sur le dispositif
EDGAR (Forgeron et al. (2000)) est e´galement attribue´e a` cet effet.
Dans le Zy-4 biphase´, Chung et al. (1975) attribuent la meilleure re´sistance me´canique de la
phase α a` la teneur plus importante en oxyge`ne par rapport a` la phase β. Rizkalla et al. (1979)
ont e´tudie´ le comportement en compression du Zy-2 enrichi en oxyge`ne (de 1200 a` 12000ppm)
pour des tempe´ratures comprises entre 1000 et 1200°C, ce qui correspond au domaine biphase´,
par effet α-ge`ne de l’oxyge`ne. Le mate´riau le plus riche en oxyge`ne, a` 1000°C, est majoritaire-
ment α (85%). Les auteurs attribuent le comportement observe´ a` celui de la phase α (contenant
14300ppm d’oxyge`ne alors que les 15% de phase β en contiennent 1300ppm). Par comparaison
avec un comportement extrapole´ a` 1000°C pour le Zy-2, un effet durcissant de l’oxyge`ne est
mis en e´vidence. Pour le domaine biphase´ a` proprement parler, une mode´lisation
prenant en compte la fraction volumique et supposant une de´formation homoge`ne
de chaque phase permet de mettre en e´vidence un renforcement de chaque phase
de l’ordre de 7% pour 1000ppm d’oxyge`ne en solution solide.
3.2.2 Mise en e´vidence du contraste «micro-chimique » dans le do-
maine biphase´
L’e´tude bibliographique a montre´ que des variations de teneurs en niobium et oxyge`ne sont
susceptibles de modifier le comportement en fluage du mate´riau, au meˆme titre que l’effet de
taille de grains.
Les diagrammes binaires Zr-Nb (figure 1.8) et Zr-O (figure 1.7) pre´disent a` l’e´quilibre dans
le domaine biphase´ par rapport a` la composition nominale du M5® :
– de la phase α enrichie en O et appauvrie en Nb
– et inversement de la phase β enrichie en Nb et appauvrie en O.
Ce paragraphe a pour objet de mettre en e´vidence ce contraste «micro-chimique » entre les
phases α et β dans le domaine biphase´ dans les conditions expe´rimentales de « quasi-e´quilibre ».
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Cette analyse sert de base a` la de´finition de mate´riaux a` teneurs spe´cifiques en niobium et oxy-
ge`ne, repre´sentatifs de chaque phase dans le domaine biphase´, afin d’en e´tudier l’effet sur le
comportement en fluage.
Bethune et Williams (1969) ont mene´ des analyses microsonde pour du Zr-2,5%Nb(-0,137%O)
ayant subi des recuits entre 600 et 850°C dans le domaine biphase´. Les re´sultats des ana-
lyses sont regroupe´s figure 3.21 sur un diagramme pseudo-binaire Zr-Nb. Les concentrations de
« quasi-e´quilibre » en Nb sont atteintes rapidement dans la phase α et pour les tempe´ratures
supe´rieures a` 850°C dans la phase β alors que pour les tempe´ratures plus basses, des recuits
longs sont ne´cessaires. L’e´quilibre est atteint par exemple apre`s le recuit de 672h a` 600 et 700°C.
Figure 3.21 – Diagramme pseudo-binaire Zr-Nb de´termine´ a` partir des analyses microsonde
d’un alliage Zr-2,5%Nb recuit dans le domaine biphase´ (Bethune et Williams (1969))
Chung et al. (1975), Garde et al. (1978) ont e´galement construit avec des Zircaloys contenant
diverses teneurs en oxyge`ne un diagramme pseudo-binaire Zr-O a` partir d’analyses me´tallogra-
phiques, de mesures de micro-durete´ et de suivi de re´sistance (figure 3.22).
Une approche analogue a` celle de Bethune et Williams (1969) a e´te´ utilise´e au cours de
notre e´tude. Etant donne´es les difficulte´s a` mesurer les teneurs en oxyge`ne de la meˆme manie`re
(faibles teneurs et variations), seules les teneurs en niobium des phases α et β du M5® dans
le domaine biphase´ sont e´tudie´es expe´rimentalement a` l’aide d’une microsonde e´lectronique de
Castaing, par spectrome´trie a` dispersion de longueur d’onde (WDS).
Les e´chantillons ayant subi les essais de fluage dans le domaine biphase´ ont e´te´ analyse´s
en priorite´. Les teneurs en niobium ont e´te´ mesure´es a` partir de la raie Lα du Nb. La poire
d’interaction avec la matie`re est de l’ordre du µm3 (une tension d’acce´le´ration de 15kV et un
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Figure 3.22 – Diagramme pseudo-binaire Zr-O de´termine´ a` partir des analyses me´tallogra-
phiques et de re´sistivite´ de Zircaloys (Chung et al. (1975), Garde et al. (1978))
courant de sonde de 10nA ont e´te´ employe´s pour avoir cette re´solution et des temps de comp-
tage raisonnables).
La figure 3.23 pre´sente les cartographies de concentration en niobium des e´chantillons ayant
flue´ entre 800 et 900°C. Etant donne´e la re´solution spatiale de la technique, de l’ordre du micro-
me`tre, le pas des cartographies est fixe´e a` 0,3µm sur une zone de 60µmx60µm (soit 200pixels
x 200pixels). De plus, pour des raisons de temps de manipulation, le temps d’acquisition par
point est de 500ms. Par conse´quent, les cartographies pre´sente´es ne doivent eˆtre analyse´es que
d’un point de vue qualitatif, les zones les plus claires repre´sentant les plus fortes concentrations
en niobium.
D’un point de vue qualitatif, on observe sur la figure 3.23 des teneurs en Nb variables. Les
plus faibles teneurs (zones sombres) correspondent sur les cartographies a` de la phase α (zones
claires sur les micrographies optiques). Inversement, les plus fortes teneurs en niobium (zones
claires) correspondent a` l’ex-phase β (zones en lattes sur les micrographies optiques). Plus la
tempe´rature est e´leve´e, plus la fraction de zone riche en niobium est importante, traduisant la
progression de la transformation de phases α→ β.
La re´solution de la me´thode n’est ne´anmoins pas suffisante, notamment au de´but de la
transformation de phases, pour distinguer les lise´re´s de phase β intergranulaires α et a fortiori
les germes intragranulaires.
Une analyse plus quantitative a ensuite e´te´ mene´e sur une statistique de 600 points par
e´chantillon, se´pare´s de 1µm pour e´viter les proble`mes lie´s a` la pollution de la surface des e´chan-
tillons. Un temps d’acquisition par point de 20s est choisi. En plus du pic, le fond continu
est mesure´ pour chaque point ; e´tant fonction de la teneur locale en niobium, un fond continu
moyen ne peut eˆtre employe´ pour re´duire le temps de manipulation.
Sur l’ensemble des points de mesure, la teneur moyenne des e´chantillons est de 0,98% de
niobium, proche des 1% attendus. On a conside´re´ que pour chaque e´chantillon, les extrema des
mesures correspondent aux teneurs d’une zone ne contenant qu’une seule phase, les maxima
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pour l’ex-phase β et les minima pour la phase α. Si la re´solution n’est pas suffisante, ces valeurs
repre´sentent les mesures les plus proches des teneurs re´elles. Les valeurs interme´diaires corres-
pondent quant a` elles aux zones biphase´es (α+ β).
Figure 3.23 – Cartographie X de concentration en Nb (microsonde, zones claires riches en Nb)
et micrographies optiques (lumie`re blanche) du M5® apre`s essais de fluage dans le domaine
biphase´ (α+ β) et refroidissement four coupe´ (zone utile des e´prouvettes)
Ces valeurs extreˆmes sont reporte´es sur la figure 3.24. Il s’agit d’un diagramme pseudo-
binaire Zr-Nb(-1400ppmO) trace´ a` partir de calculs thermodynamiques (ThermocalcTM + Zir-
cobase Dupin et al. (1999)). Pour la phase α, les valeurs expe´rimentales obtenues sur les e´chan-
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tillons de fluage sont proches des valeurs calcule´es a` l’e´quilibre. Des e´carts plus importants sont
observe´s pour la phase β. Des teneurs le´ge`rement supe´rieures sont trouve´es de 840 a` 900°C. Au
de´but de la transformation de phases (800 et 820°C), au contraire, des teneurs infe´rieures sont
mesure´es.
Figure 3.24 – Diagramme pseudo-binaire Zr-Nb (1400ppm O) de´termine´ par analyses mi-
crosonde et par microscopie e´lectronique en transmission du M5® apre`s essais de fluage
et traitements thermiques dans le domaine biphase´ (α + β) et par calcul thermodynamique
(ThermocalcTM + Zircobase Dupin et al. (1999))
Deux sources d’e´carts ont e´te´ envisage´es sur ces analyses. D’une part, la re´solution de la
microsonde n’est pas force´ment suffisante pour que la poire d’interaction n’analyse qu’une seule
phase par point. Dans ce cas, les valeurs trouve´es devraient sous-estimer le contraste « micro-
chimique » entre phases. C’est cette hypothe`se que l’on peut avancer pour les tempe´ratures de
800 et 820°C, pour lesquelles les teneurs en niobium seraient sous-estime´es et dans ce cas plus
proches des teneurs a` l’e´quilibre. D’autre part, les e´chantillons analyse´s ont e´te´ refroidis a` partir
du domaine biphase´ « four coupe´ » (vitesses de refroidissement de l’ordre de 300°C/min), ce
qui n’est peut-eˆtre pas suffisant pour « geler » globalement les compositions chimiques a` haute
tempe´rature de chaque phase.
Des analyses comple´mentaires ont donc e´te´ mene´es sur des e´chantillons traite´s thermique-
ment sous vide a` l’aide d’un dilatome`tre de trempe. Les traitements thermiques subis consistent
en un chauffage jusqu’au domaine biphase´ et en un maintien isotherme durant 2h (a` 830-850-
870 et 890°C), suivis d’une trempe he´lium (vitesse de refroidissement d’environ 200°C/s). La
dure´e du maintien doit permettre d’atteindre les meˆmes conditions de « quasi-e´quilibre » que
pour les essais de fluage.
Des analyses microsonde ont e´te´ mene´es sur l’ensemble de ces e´chantillons en suivant le
meˆme protocole expe´rimental. En comple´ment, trois lames minces ont e´te´ pre´leve´es a` partir
des e´chantillons traite´s a` 830, 850 et 870°C afin de les analyser en microscopie e´lectronique en
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transmission, ainsi que par spectrome´trie a` dispersion de longueur d’onde (WDS).
La figure 3.25 pre´sente une micrographie de l’e´chantillon traite´ a` 830°C. La phase α, ap-
pauvrie en niobium, apparaˆıt homoge`ne et sans gros pre´cipite´s, contrairement aux observations
faites dans le domaine quasi-α (figure 2.1). L’ex-phase β est plus he´te´roge`ne de par sa structure
de trempe compose´e de fines lattes de phase α entoure´es de lise´re´s de phase β me´tastable, tre`s
riches en niobium (teneurs en Nb mesure´es de 5 a` 10%). Afin d’obtenir une teneur moyenne
en niobium pour chacune des phases malgre´ l’e´chelle d’observation, les analyses quantitatives
ont e´te´ effectue´es sur une dizaine de feneˆtres d’analyse (de quelques microme`tres carre´s) puis
moyenne´es.
Figure 3.25 – Micrographie e´lectronique en transmission (champ clair) du M5® apre`s trai-
tement thermique dans le domaine biphase´ (α + β) a` 830°C (refroidissement par trempe a`
l’he´lium)
Les re´sultats de l’ensemble des analyses comple´mentaires sont reporte´s sur le diagramme
pseudo-binaire Zr-Nb (figure 3.24). Les analyses microsonde sont en bon accord avec celles
re´alise´es sur les e´chantillons de fluage, ce qui montre que la vitesse de refroidisssement « four
coupe´ » e´tait suffissante pour « geler » la re´partition chimique par phase du niobium telle qu’elle
existait a` haute tempe´rature. Pour les e´chantillons traite´s a` 850 et 870°C, les analyses re´alise´es
par microscopie en transmission confirment e´galement les re´sultats obtenus avec la microsonde.
Pour celui traite´ a` 830°C, une teneur supe´rieure a e´te´ releve´e, graˆce a` la re´solution spatiale de
la me´thode.
L’ensemble des analyses a donc permis de mettre en e´vidence expe´rimentalement un contraste
« micro-chimique » en niobium proche de celui attendu a` l’e´quilibre, par rapport a` la teneur
moyenne de 1%. A 860°C, par exemple, la phase β est nettement enrichie en niobium, de l’ordre
de 2,5%, alors que la phase α est appauvrie, et en contient de l’ordre de 0,2%.
Pour l’oxyge`ne, la figure 3.26 pre´sente le diagramme pseudo-binaire Zr-O(-1%Nb) de´termine´
par calcul thermodynamique (ThermocalcTM + Zircobase Dupin et al. (1999)). Le contraste
«micro-chimique » en oxyge`ne est inverse, par rapport a` la teneur moyenne de 0,14%. A 860°C,
par exemple, c’est la phase α qui est nettement enrichie en oxyge`ne, de l’ordre de 0,27%, alors
que c’est la phase β qui est appauvrie, de l’ordre de 0,03%.
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Figure 3.26 – Diagramme pseudo-binaire Zr-O (1% de Nb) de´termine´ par calcul thermodyna-
mique (ThermocalcTM + Zircobase Dupin et al. (1999))
A partir des analyses expe´rimentales (pour le niobium) et des calculs thermodynamiques
(pour l’oxyge`ne), des compositions chimiques en Nb et O repre´sentatives de chaque phase dans
le domaine biphase´ peuvent eˆtre de´finies. A 860°C, tempe´rature ou` les fractions volumiques
de chaque phase seraient similaires (≈ 50%), les phases sont caracte´rise´es par des teneurs en
niobium et oxyge`ne re´capitule´es dans le tableau 3.8.
phase Nb (mesure´) O (calcule´)
β 2,5% 0,03%
α 0,2% 0,27%
Tableau 3.8 – Composition chimique en niobium et oxyge`ne repre´sentative de chaque phase
dans le domaine biphase´ a` 860°C (pourcentages massiques)
3.2.3 Mate´riaux a` teneur spe´cifique en niobium et oxyge`ne
3.2.3.1 Mate´riaux mode`les repre´sentatifs de chaque phase dans le domaine bi-
phase´
Des mate´riaux mode`les repre´sentatifs de chaque phase dans le domaine biphase´ ont e´te´
e´labore´s spe´cifiquement pour cette e´tude au Laboratoire de Technologie des Mate´riaux Extreˆmes
(Service des Recherches Me´tallurgiques Applique´es, CEA). Trois alliages ont e´te´ conside´re´s :
deux alliages repre´sentatifs respectivement de la phase α et de la phase β et un troisie`me,
servant de re´fe´rence, se rapprochant de la composition en niobium et oxyge`ne du M5®. Ce
troisie`me alliage a pour inte´reˆt d’avoir subi le meˆme proce´de´ de fabrication que les deux autres
3.2. Effet de la composition chimique sur le comportement en fluage 137
alliages mode`les, mais de posse´der une composition chimique en niobium et oxyge`ne proche
du mate´riau M5®, afin de s’affranchir d’un e´ventuel artefact lie´ au proce´de´ de fabrication.
Les teneurs en niobium et oxyge`ne vise´es pour les deux premiers alliages sont donc celles du
tableau 3.8. Les de´signations utilise´es pour ces mate´riaux dans la suite de ce chapitre seront les
suivantes :
– pseudo-M5 pour le mate´riau se rapprochant de la composition moyenne en niobium et
oxyge`ne du M5®,
– repre´sentatif-β pour le mate´riau se rapprochant de la composition en niobium et oxyge`ne
de la phase β a` 860°C,
– repre´sentatif-α pour le mate´riau se rapprochant de la composition en niobium et oxyge`ne
de la phase α a` 860°C.
Afin que la composition en impurete´s soit la meˆme pour ces trois alliages, le meˆme grade
de zirconium est utilise´ comme base de de´part pour toutes les e´laborations. La teneur en oxy-
ge`ne finale est obtenue par ajout de zircone. Par conse´quent, la teneur minimale, obtenue sans
addition de zircone, est celle du zirconium de base, a` condition d’e´viter toute pollution lors
de l’e´laboration. Du zirconium grade D, d’origine Ce´zus (AREVA NP), a e´te´ employe´. Sans
atteindre la teneur re´elle en oxyge`ne pour la phase β, cela a permis de viser des teneurs en oxy-
ge`ne infe´rieures a` 500-600ppm. Des teneurs en fer analogues pour les trois alliages, d’environ
300ppm comme pour le M5®, ont e´te´ vise´es.
L’e´laboration a e´te´ mene´e en quatre e´tapes :
– 4 fusions a` l’arc en creuset froid du Zr grade D et des additifs spe´cifiques, avec des
traitements thermiques d’homoge´ne´isation mene´s sous vide a` 1100°C pendant 30min. En
sortie de fusion, des largets d’environ 260g et 13mm d’e´paisseur sont obtenus (figure 3.27) ;
– usinage de la surface des largets par fraisage jusqu’a` une e´paisseur d’environ 10mm, ce
qui permet d’e´liminer la pollution surfacique e´ventuelle et d’obtenir une surface adapte´e
au laminage ;
– laminage a` chaud (700°C) jusqu’a` une e´paisseur de 5mm ;
– laminage a` froid jusqu’a` l’e´paisseur la plus proche possible des 1,18mm de la toˆle de M5®
de notre e´tude, avec des recuits, interme´diaires et final, sous vide, de 5h a` 580°C.
La figure 3.27 pre´sente les produits plats finaux. Le laminage a` froid a pu eˆtre mene´ pour les
mate´riaux pseudo-M5 et repre´sentatif-β jusqu’a` une e´paisseur de 2mm, ce qui a permis de pre´-
lever trois e´prouvettes de fluage de chaque alliage dans la direction de laminage. Le mate´riau
repre´sentatif-α a e´te´ lamine´ jusqu’a` une e´paisseur de 4mm mais s’est ave´re´ impropre aux
essais me´caniques (fissures observables a` l’oeil nu). Aucune e´prouvette de cet alliage
n’a donc pu eˆtre usine´e. C’est vraisemblablement l’oxyge`ne, en forte quantite´ et pas ne´ces-
sairement re´parti de manie`re homoge`ne, qui a empeˆche´ le bon de´roulement du laminage pour
cette nuance. Il pourra eˆtre envisage´ pour e´laborer un tel alliage de ne re´aliser l’enrichissement
en oxyge`ne qu’a posteriori par des traitements d’oxydation et d’homoge´ne´isation, a` mettre au
point en se basant sur ceux re´alise´s par Anthony Stern (2007), ce qui sort du cadre de cette
e´tude.
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Figure 3.27 – Mate´riaux mode`les repre´sentatifs de chaque phase dans le domaine biphase´ en
cours et fin d’e´laboration (Laboratoire de Technologie des Mate´riaux Extreˆmes, Service de Re-
cherches Me´tallurgiques Applique´es, CEA)
Le tableau 3.9 pre´sente les analyses chimiques effectue´es sur les mate´riaux mode`les finaux.
Les teneurs en niobium et fer ont e´te´ analyse´es par Spectrome´trie d’Emission Plasma (SEP)
et celles en oxyge`ne par Fusion Re´ductrice et Absorption Infrarouge (FRIR). Pour les trois
alliages, la teneur en e´tain est infe´rieure a` 50ppm. La mate´riau pseudo-M5 ne posse`de pas
exactement la composition vise´e. la teneur en niobium est sensiblement plus faible que celle
du M5® alors que la teneur en oxyge`ne est plus e´leve´e. Le mate´riau repre´sentatif-β pre´sente
une composition chimique satisfaisante, notamment en oxyge`ne, malgre´ une teneur en niobium
le´ge`rement plus faible que pre´vu. La composition chimique du mate´riau repre´sentatif-α e´tait
e´galement conforme aux attentes.
Les analyses de micro-durete´ dans l’e´paisseur de la toˆle n’ont pas re´ve´le´ d’he´te´roge´ne´ite´
chimique pour les mate´riaux pseudo-M5 et repre´sentatif-β. Pour le mate´riau repre´sentatif-α,
un gradient de durete´ a e´te´ mis en e´vidence, ce qui pourrait expliquer les proble`mes de mise
en forme rencontre´s. En effet, le gradient de durete´ pourrait eˆtre repre´sentatif d’un gradient en
teneur en oxyge`ne (figure 1.17), donc de la pre´sence de zones tre`s riches en oxyge`ne et tre`s peu
ductiles.
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Mate´riau pseudo-M5 repre´sentatif-β repre´sentatif-α
Nb vise´e 0,94% 2,5% 0,2%
obtenue 0,94% 2,25% 0,19%
O vise´e 0,14% 0,03% 0,27%
obtenue 0,162% 0,043% 0,28%
Fe vise´e 0,03% 0,03% 0,03%
obtenue 0,02% 0,02% 0,02%
Tableau 3.9 – Compositions chimiques vise´es et obtenues en principaux e´le´ments d’alliage des
mate´riaux mode`les repre´sentatifs de chaque phase dans le domaine biphase´ (pourcentages mas-
siques)
Les textures a` mi-e´paisseur des mate´riaux pseudo-M5 et repre´sentatif-β ont e´te´ analyse´es
par la technique de diffraction des rayons X (figures 3.28 et 3.29) afin de les comparer a` la
texture initiale du M5® (figure 1.6).
Les axes c sont incline´s dans le plan (DN,DT) entre 15° et 30° de DN (environ 24° pour le
pseudo-M5 et 28° pour le repre´sentatif-β3 contre 24° pour le M5®). Les normales aux plans
prismatiques (11.0) sont e´galement oriente´es majoritairement suivant la direction de laminage
DL. On retrouve globalement donc dans les deux cas des textures classiques de laminage a` froid
de produits plats recristallise´s, donc assez comparables a` celle du M5®. On ne s’attend donc
pas a` un effet de texture sur la diffe´rence de comportement en fluage de ces mate´riaux puisque
dans tous les cas les e´prouvettes sont pre´leve´es dans la direction DL.
3Une le´ge`re dissyme´trie de texture a e´te´ observe´e au niveau de la texture brute pour le mate´riau repre´sentatif-
β pouvant eˆtre lie´e a` un de´faut de pre´le`vement dans la toˆle lamine´e, voire un polissage de biais par rapport au
plan de la toˆle
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Figure 3.28 – Figures de poˆles (00.2), (10.0) et (11.0), a` mi-e´paisseur, de la toˆle de mate´riau
mode`le pseudo-M5
3.2. Effet de la composition chimique sur le comportement en fluage 141
Figure 3.29 – Figures de poˆles (00.2), (10.0) et (11.0), a` mi-e´paisseur, de la toˆle du mate´riau
mode`le repre´sentatif-β
3.2.3.2 Autres mate´riaux comple´mentaires
Des alliages comple´mentaires Zr-Nb-O, a` diffe´rentes teneurs en niobium, sont e´galement
conside´re´s afin d’enrichir la base de mate´riaux disponibles :
– un alliage Zr-0,55%Nb e´tudie´ dans le cadre de la the`se de Toffolon (2000). Cet alliage se
pre´sente sous la forme d’une toˆle recristallise´e (grains α e´quiaxes de taille moyenne 8µm)
de 3mm d’e´paisseur. Deux e´prouvettes de fluage ont e´te´ pre´leve´es dans la direction de
laminage ;
– un alliage Zr-2,5%Nb e´galement e´tudie´ dans le cadre de la the`se de Toffolon (2000). Il
s’agit d’un alliage industriel d’origine Wah-Chang, utilise´ pour les tubes de force des
re´acteurs canadiens CANDU. Cet alliage se pre´sente sous la forme d’une toˆle e´crouie (a`
froid) de 2,75mm d’e´paisseur. Une seule e´prouvette a e´te´ pre´leve´e dans la direction de
laminage ;
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– deux alliages Zr-0,14 et 0,28%Nb e´labore´s par Cezus. Initialement sous la forme de toˆles re-
cristallise´es de 4mm d’e´paisseur, les mate´riaux ont e´te´ lamine´s a` froid jusqu’a` une e´paisseur
de 2mm au Laboratoire de Technologie des Mate´riaux Extreˆmes (Service de Recherches
Me´tallurgiques Applique´es, CEA) puis recristallise´s 5h a` 580°C. Cette ope´ration a permis
le pre´le`vement de cinq e´prouvettes par nuance.
Le tableau 3.10 regroupe les compositions chimiques en Nb, O et Fe de ces alliages. Les teneurs
en oxyge`ne des alliages Zr-0,55 et 2,5%Nb sont le´ge`rement plus faibles que celle du M5®.
De plus, alors que tous les autres alliages ont de faibles teneurs en fer, l’alliage Zr-2,5%Nb en
contient 0,1%, ce qui peut entraˆıner des diffe´rences au niveau des phases interme´talliques. Ces
diffe´rences sont donc a` prendre en compte lors de l’analyse des re´sultats de fluage.
Mate´riau Nb O Fe Taille de grains (e´tat de re´ception)
Zr-0,14%Nb 0,14% 0,145% 0,017% ≈ 9µm
Zr-0,28%Nb 0,28% 0,143% 0,019% ≈ 9µm
Zr-0,55%Nb 0,55% 0,125% 0,025% ≈ 8µm
Zr-2,5%Nb 2,5% 0,11% 0,1% non e´quiaxe
Tableau 3.10 – Composition chimique en principaux e´le´ments d’alliage des mate´riaux comple´-
mentaires a` teneurs spe´cifiques en Nb et O (pourcentages massiques)
Les textures a` mi-e´paisseur des mate´riaux a` faible teneur en niobium (0,14, 0,28 et 0,55%Nb)
ont e´te´ analyse´es par diffraction des rayons X (figures 3.30, 3.31 et 3.32) afin de les comparer
a` la texture initiale du M5® (figure 1.6). Le mate´riau Zr-2,5%Nb e´tant sous forme e´crouie, sa
texture n’est pas pre´sente´e ici car elle n’est pas repre´sentative de celle existant a` haute tempe´-
rature apre`s recristallisation, i.e. au de´but des essais de fluage.
On retrouve pour les trois mate´riaux des textures classiques de produits plats recristallise´s
apre`s laminage a` froid, comparables a` celle du M5®. Ainsi, les axes c sont incline´s dans le plan
(DN,DT) entre 15° et 30° de DN (environ 20° pour le Zr-0,14%Nb, 23° pour le Zr-0,28%Nb et
26° pour le Zr-0,55%Nb contre 24° pour le M5®). Les normales aux plans prismatiques, sont
e´galement oriente´es suivant la direction de laminage DL.
Pour la teneur la plus faible en Nb (0,14%), on retrouve la texture la moins affecte´e par
le niobium avec les axes c les plus proches de DN, et donc le facteur de Kearns fN le plus
e´leve´ (0,635). De plus, les normales aux plans (10.0) et (11.0) sont oriente´es de fac¸on e´gale
suivant DL. Pour les teneurs plus e´leve´es en niobium, en incluant e´galement dans l’analyse
les mate´riaux mode`les pseudo-M5 et repre´sentatifs-β (figures 3.28 et 3.29), meˆme si la texture
e´volue peu, une orientation plus marque´e des normales aux plans (11.0) suivant DL peut eˆtre
note´e ainsi qu’une orientation moins marque´e des plans de base suivant DN et donc un facteur
de Kearns fN diminuant quand la teneur en Nb augmente jusqu’a` 0,55%Nb.
De manie`re globale, il y a donc peu de diffe´rences de texture entre tous les mate´riaux a`
teneur spe´cifique en niobium et oxyge`ne. En premie`re approximation, on fait donc l’hypothe`se
que les diffe´rentes e´ventuelles de comportement me´canique en fluage a` haute tempe´rature ne
proviennent pas d’un effet de texture.
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Figure 3.30 – Figures de poˆles (00.2), (10.0) et (11.0), a` mi-e´paisseur, de la toˆle de Zr-0,14%Nb
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Figure 3.31 – Figures de poˆles (00.2), (10.0) et (11.0), a` mi-e´paisseur, de la toˆle de Zr-0,28%Nb
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Figure 3.32 – Figures de poˆles (00.2), (10.0) et (11.0), a` mi-e´paisseur, de la toˆle de Zr-0,55%Nb
Les compositions chimiques de ces diffe´rents alliages a` teneur spe´cifique en niobium et oxy-
ge`ne ont une influence sur les tempe´ratures de transformation de phases. Il est donc important
d’e´tudier et de pre´voir la transformation de phases de chacun des alliages, dans les condi-
tions de « quasi- e´quilibre » de l’e´tude. La figure 3.33 pre´sente les calculs thermodynamiques
(ThermocalcTM + Zircobase Dupin et al. (1999)) permettant d’e´valuer la fraction de phase
βZr a` l’e´quilibre transforme´e en fonction de la tempe´rature. Les plus fortes teneurs en niobium
ont tendance a` faire diminuer les tempe´ratures de transformation de phases. A l’inverse, plus
la teneur en oxyge`ne est importante, plus les tempe´ratures de transformations de phases, en
particulier le transus (α+ β)↔ β, sont e´leve´es.
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Figure 3.33 – Fraction de phase βZr transforme´e a` l’e´quilibre e´value´e par calcul thermodyna-
mique (ThermocalcTM + Zircobase Dupin et al. (1999)) pour les diffe´rents alliages a` teneur
spe´cifique en niobium et oxyge`ne
Ces calculs sont comple´te´s par des essais de calorime´trie diffe´rentielle a` balayage. Comme
explique´ dans le chapitre introductif, le de´pouillement de ces essais se fait, afin de se placer dans
les conditions de « quasi- e´quilibre », en conside´rant la moyenne des tempe´ratures a` fraction
constante entre la courbe au chauffage (hypothe`se haute) et la courbe au refroidissement4.
Les re´sultats sont reporte´s sur la figure 3.34. Les re´sultats expe´rimentaux sont en bon accord
avec les calculs thermodynamiques, mis a` part donc au de´but de la transformation de phases
et de manie`re plus marque´e pour les mate´riaux contenant les plus fortes teneurs en niobium.
Pour le mate´riau repre´sentatif-β, des fractions plus importantes ont e´te´ releve´es par calori-
me´trie par rapport au calcul thermodynamique entre 750 et 850°C. Cela semble provenir d’un
retard plus important de la transformation β → α au refroidissement par rapport aux autres
alliages. Ceci n’a pas e´te´ approfondi dans cette e´tude car les domaines d’inte´reˆt pour cet alliage,
a` savoir les domaines quasi-β et β, sont bien cohe´rents entre les donne´es de calorime´trie et les
pre´dictions du calcul thermodynamique.
En premie`re approximation, les valeurs de demi-hyste´re´sis obtenues par calorime´trie seront
privile´gie´es dans la suite de l’e´tude.
4Il est rappele´ que conside´rer le demi-hyste´re´sis entre chauffage (hypothe`se haute) et refroidissement n’est
pas rigoureusement correct pour les fractions de phase β infe´rieures a` 10-20% car la retransformation inverse
β → α n’est pas comple`te dans les alliages au Nb et il subsiste une certaine fraction re´siduelle de phase βZr
(me´tastable, enrichie en Nb) apre`s le cycle calorime´trique
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Figure 3.34 – Fraction de phase βZr transforme´e e´value´e par calorime´trie en conditions de
« quasi-e´quilibre » (demi-hyste´re´sis) pour les diffe´rents alliages a` teneur spe´cifique en niobium
et oxyge`ne
3.2.4 Comportement en fluage des mate´riaux a` teneur spe´cifique en
niobium et oxyge`ne
3.2.4.1 Domaine quasi-α
Comme le mate´riau repre´sentatif-α s’est re´ve´le´ impropre aux les essais de fluage, l’e´tude
dans le domaine quasi-α s’est focalise´e sur l’effet d’un appauvrissement en niobium
sur le comportement en fluage. Il conviendrait par la suite de comple´ter cette e´tude par
celle de l’effet de l’enrichissement en oxyge`ne en de´veloppant des moyens expe´rimentaux adap-
te´s.
Des essais de fluage isotherme ont donc e´te´ effectue´s sur les toˆles de mate´riaux faiblement
allie´s en niobium (0,14-0,28 et 0,55%Nb) dans le domaine quasi-α a` 700°C .
Des observations me´tallographiques ont e´te´ mene´es par microscopie optique apre`s les essais
de fluage, de dure´es comparables (figure 3.35). Ces micrographies ont e´te´ analyse´es comme pre´-
ce´demment afin d’en de´duire les tailles de grains des diffe´rents mate´riaux a` teneur variable en
niobium. Toutes les microstructures sont e´quiaxes avec une taille de grains relativement homo-
ge`ne par e´chantillon. Ces alliages a` faible teneur en niobium pre´sentent des tailles de grains plus
importantes que le M5®. Si le mate´riau Zr-0,55%Nb pre´sente une taille de grains comparable
(11, 9 ± 0, 5µm), les autres mate´riaux ont subi un fort grossissement de la taille de grains a`
700°C. Ceci s’explique sans doute d’une part par la plus faible teneur en e´le´ments d’alliage que
le M5® et d’autre part par l’absence de phase β cre´e´e au palier monotecto¨ıde, le niobium e´tant
pre´sent en-dec¸a` de la limite de solubilite´. Cette absence de phase β permet probablement une
plus grande mobilite´ des joints de grains α qui ne sont pas e´pingle´s comme dans le M5®.
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Figure 3.35 –Micrographies optiques (contraste de Nomarsky) du M5® et des mate´riaux a` faible
teneur en Nb apre`s essais de fluage a` 700°C (domaine quasi-α, zone utile des e´prouvettes)
Les joints de grains apparaissent assez sinueux pour les mate´riaux faiblement allie´s (Zr-0,14
et 0,28%Nb) : les grains n’ont pas du tout une forme d’e´quilibre. Il pourrait eˆtre inte´ressant
de faire des traitements thermiques interrompus sur ces alliages pour connaˆıtre la cine´tique
d’e´volution de la taille des grains. On pourrait alors utiliser un tel mate´riau pour e´tudier plus
pre´cise´ment l’effet de taille de grains α sur le comportement en fluage diffusionnel.
A cette tempe´rature, le mate´riau Zr-0,55%Nb pre´sente pour les faibles contraintes (<15MPa)
le re´gime de fluage diffusionnel, avec un exposant de Norton n1=1 (figure 3.36). Pour les
contraintes plus e´leve´es (>15MPa), le re´gime de fluage dislocations (n2=5) est observe´. Pour
les mate´riaux plus faiblement allie´s en Nb (0,14 et 0,28%), seul le re´gime de fluage dislocations
est pre´sent, avec le meˆme exposant de Norton (n2=5).
Le comportement en fluage a` 700°C de ces alliages est aussi compare´ au comportement du
M5®. Si les exposants de Norton sont inchange´s, on peut noter des e´carts en termes de vitesse
de fluage :
– pour le re´gime de fluage dislocations, plus la teneur en niobium est faible, plus
la vitesse est e´leve´e (e´cart supe´rieur a` une de´cade entre 0,14 et 1%Nb) ;
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– pour le re´gime de fluage diffusionnel, c’est le M5® qui pre´sente la vitesse la plus e´leve´e
(une demi-de´cade par rapport au Zr-0,55%Nb). Dans ce re´gime, il faut prendre en compte
l’effet de taille de grains mis en e´vidence pour le M5® afin de re´ellement appre´hender
l’effet du niobium.
Figure 3.36 – Comportement expe´rimental en fluage a` 700°C (domaine quasi-α) du M5® et
des mate´riaux a` faible teneur en Nb (un essai par mate´riau)
La taille de grains des mate´riaux Zr-0,14 et 0,28%Nb e´tant trop importante a` 700°C pour
e´ventuellement observer le re´gime de fluage diffusionnel, il a e´te´ envisage´ d’utiliser la meˆme
me´thode que pour le fluage du M5® en phase β a` taille de grains controˆle´e, i.e. se placer au
de´but du domaine biphase´ en espe´rant que la phase naissante β bloque le grossissement des
grains α et maintienne une microstructure plus fine qu’a` 700°C. Les tempe´ratures sont choisies
a` partir des re´sultats de calorime´trie (figure 3.34) afin que la fraction de phase β soit environ
de 5%, soit 840°C pour le Zr-0,28%Nb et 850°C pour le Zr-0,14%Nb.
Des observations me´tallographiques ont e´te´ effectue´es par microscopie optique apre`s les es-
sais de fluage (figure 3.37). Ces micrographies ont e´te´ analyse´es afin d’en de´duire les tailles
de grains des deux mate´riaux. Ces analyses confirment que la microstructure a moins grossi
qu’a` 700°C, meˆme si les tailles de grains sont relativement e´leve´es par rapport au M5®. Ainsi,
a` 840°C, le Zr-0,28%Nb pre´sente une taille de grains moyenne de 39 ± 2µm alors que le Zr-
0,14%Nb pre´sente une taille de grains moyenne de 43± 2µm a` 850°C.
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Figure 3.37 – Micrographies optiques (contraste de Nomarsky) des mate´riaux Zr-0,14 et
0,28%Nb apre`s essais de fluage a` 850 et 840°C respectivement (domaine quasi-α, zone utile
des e´prouvettes)
Des essais de fluage isotherme ont e´te´ effectue´s sur les toˆles de mate´riaux faiblement allie´s
en niobium (0,14-0,28%Nb) dans le domaine quasi-α (bas du domaine biphase´) a` 840 et 850°C
(figure 3.38). On fait l’hypothe`se que l’on peut ne´gliger l’influence des quelques pourcents de
phase β sur le comportement en fluage des alliages. A ces tempe´ratures, on observe pour les
deux mate´riaux les deux re´gimes de fluage diffusionnel (n1=1) et dislocations (n2=5).
Figure 3.38 – Comportement expe´rimental en fluage a` 840-850°C (domaine quasi-α) des mate´-
riaux Zr-0,14 et 0,28%Nb (un essai par mate´riau)
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Les diffe´rents re´sultats de ces essais de fluage effectue´s a` 700, 840 et 850°C sur les alliages
Zr-0,14, 0,28 et 0,55%Nb sont compare´s sur la figure 3.39 en fonction de la teneur en niobium,
en ramenant les re´sultats expe´rimentaux dans les meˆmes conditions :
– tempe´rature de 700°C comme de´taille´ ci-apre`s,
– taille de grains de 6, 3µm comme de´taille´ ci-apre`s,
– contrainte de fluage de 10MPa (en se basant sur les exposants de Norton de n1=1 pour
le re´gime de fluage diffusionnel et de n2=5 pour le re´gime de fluage dislocations).
Figure 3.39 – Evolution des vitesses de fluage en fonction de la teneur en niobium du M5® et
des mate´riaux a` faible teneur en Nb dans le domaine quasi-α pour une contrainte de 10MPa.
Les vitesses de fluage sont ramene´es a` une tempe´rature de 700°C et une taille de grains de
6,3µm via l’e´quation 3.5 (pour le re´gime de fluage diffusionnel de Coble n1 = 1) et l’e´quation
3.7 (pour le re´gime de fluage dislocations n2 = 5)
Pour le re´gime de fluage dislocations (n2=5), les essais effectue´s a` 840 et 850°C ont e´te´ com-
pare´s a` ceux effectue´s a` 700°C en prenant en compte l’effet de la tempe´rature graˆce au mode`le
de´crit par l’e´quation 3.7, en conside´rant Ea2 = 250kJ.mol
−1, i.e. on a suppose´ que le niobium
ne modifiait pas l’e´nergie d’activation.
Pour le re´gime de fluage diffusionnel (n1=1), l’effet de taille de grains est pris en compte graˆce
au mode`le de Coble propose´ pre´ce´demment (e´quation 3.5), en conside´rant Ea1 = 200kJ.mol
−1,
i.e. on a aussi suppose´ ici que le niobium ne modifiait pas l’e´nergie d’activation. Ce mode`le,
prenant e´galement en compte l’effet de la tempe´rature, a donc permis de comparer les re´sultats
obtenus a` 840 et 850°C a` ceux obtenus a` 700°C. Les tailles de grains conside´re´es sont celles ana-
lyse´es apre`s les essais avec les micrographies optiques. Les tailles de grains ont e´te´ suppose´es
constantes durant les essais. Dans le cas contraire, pour des contraintes de fluage croissantes,
les exposants de Norton apparents pour les re´gimes diffusionnels seraient infe´rieurs a` un.
D’une manie`re globale, les vitesses de fluage diminuent dans les deux re´gimes quand
la teneur en niobium augmente. Pour le re´gime diffusionnel, la vitesse de fluage diminue de
moins d’une de´cade pour une teneur variant de 0,14 a` 1%. Les vitesses de fluage correspondant
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aux quatre teneurs en niobium sont aligne´es et obe´issent a` la loi exponentielle suivante (e´quation
3.13) :
ε˙diffusionnel (cNb) = 6, 8.10
−5.exp (−259cNb) (s−1) (3.13)
avec cNb la teneur massique en niobium.
Pour le re´gime de fluage dislocations, cette diminution est supe´rieure a` une de´cade si on
ne conside`re que les essais effectue´s a` 700°C, pour le meˆme intervalle de teneur en Nb. Les
variations les plus fortes sont observe´es pour des teneurs massiques en niobium infe´rieures a`
0,55%, en-dec¸a` de la limite de solubilite´ du niobium en phase α a` cette tempe´rature. L’effet
durcissant du niobium serait donc essentiellement lie´ au niobium en solution solide.
Les vitesses de fluage obtenues a` partir des essais effectue´s a` plus haute tempe´rature (840 et
850°C) sont sensiblement infe´rieures a` celle obtenues a` 700°C, apre`s recalage en tempe´rature.
Si on tient compte aussi pour ces essais de l’effet d’appauvrissement en niobium de la phase
α a` cause de la transformation de phases (teneurs re´siduelles massiques en niobium e´value´es a`
l’e´quilibre a` environ 0,2% pour le Zr-0,28%Nb a` 840°C et d’environ 0,05% pour le Zr-0,14%Nb),
cet e´cart serait accentue´. A moins que ceux-ci ne soient la conse´quence d’un e´ventuel artefact
duˆ a` une valeur incertaine de l’e´nergie d’activation conside´re´e pour la correction en tempe´ra-
ture, on peut aussi penser que le fluage est moins sensible a` la teneur en niobium quand la
tempe´rature augmente. Il faudrait connaˆıtre l’effet de la teneur en niobium sur l’autodiffusion
et l’e´nergie d’activation pour pouvoir approfondir ce point.
Pour le re´gime de fluage diffusionnel de Coble, Fiala et Cˇadek (1985) ont mesure´ a` 700°C
pour du zirconium faiblement allie´ une vitesse de fluage (e´quivalente pour une contrainte de
10MPa et une taille de grains de 6,3µm) d’environ 1, 2.10−4s−1, ce qui est tout a` fait comparable
a` l’extrapolation de nos re´sultats a` une teneur nulle en Nb (≈ 6, 8.10−5s−1). Pour le re´gime de
fluage dislocations, pour du zirconium faiblement allie´, a` 700°C et pour une contrainte de fluage
de 10MPa, Ardell et Sherby (1967) ont mesure´ une vitesse de 2, 5.10−6s−1, Gilbert et al. (1969)
de 1, 8.10−6s−1 et Pahutova´ et Cˇadek (1973) de 1, 4.10−6s−1. En extrapolant nos re´sultats, on
obtient une vitesse supe´rieure (≈ 4.10−5s−1). La comparaison est plus de´licate dans ce cas car
Gilbert et al. (1969), Pahutova´ et Cˇadek (1973) proposent des exposants de Norton supe´rieurs
a` 5 et les e´carts diminueraient quand la contrainte augmente.
En conclusion, cette e´tude a mis en e´vidence un effet durcissant du niobium (pour
des teneurs comprises entre 0,14 et 1% massiques) sur le fluage des alliages de
zirconium dans le domaine quasi-α :
– pour le re´gime de fluage diffusionnel de Coble, cet effet durcissant, infe´rieur
a` une de´cade entre 0,14 et 1% massiques de niobium, a pu eˆtre quantifie´ par une
de´pendance exponentielle de la vitesse de fluage envers la teneur en niobium :
ε˙diffusionnel (cNb) = 6, 8.10
−5.e−259cNb(s−1) avec cNb la teneur massique en niobium ;
– pour le re´gime de fluage dislocations, cet effet, supe´rieur a` une de´cade entre
0,14 et 1% massiques de niobium, est plus difficilement quantifiable. A 700°C,
l’effet est le plus fort pour des teneurs infe´rieures a` la limite de solubilite´
de niobium (0,55%Nb). Il semblerait ne´anmoins que pour des tempe´ratures
plus e´leve´es et notamment le domaine biphase´ (α + β), cet effet ait tendance
a` s’atte´nuer.
Cette e´tude est bien suˆr a` comple´ter par une e´tude de l’influence d’un enrichissement en
oxyge`ne pour la phase α. D’apre`s l’e´tude bibliographique, on peut s’attendre a` un effet in-
verse de l’appauvrissement en niobium. Les valeurs obtenues en vitesse de fluage pour
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un appauvrissement en niobium de 1 a` environ 0,2%, infe´rieures a` une de´cade,
peuvent donc eˆtre conside´re´es comme une borne supe´rieure de l’effet du contraste
« micro-chimique » (enrichissement en oxyge`ne et appauvrissement en niobium)
sur le comportement en fluage de la phase α.
3.2.4.2 Domaines quasi-β et β
L’e´tude est divise´e en deux domaines, le domaine monophase´ β dans lequel on e´tudie a priori
uniquement le re´gime de fluage dislocations a` cause de la taille des grains β e´leve´e (quelques
centaines de microns) et le domaine quasi-β dans lequel on souhaite e´galement e´tudier le re´gime
de fluage diffusionnel dans la mesure ou` la taille des grains β reste modeste graˆce a` quelques
pourcents de phase α.
1. Domaine monophase´ β :
Afin d’e´viter les possibles artefacts de correction en tempe´rature a` cause du manque de
pre´cision concernant les e´nergies d’activation, une seule tempe´rature d’essai est choisie.
D’apre`s l’e´tude calorime´trique (figure 3.34), a` 960°C, tous les mate´riaux sont dans ce do-
maine monophase´ β. Des essais de fluage isothermes ont donc e´te´ mene´s a` 960°C sur les
toˆles des mate´riaux mode`les (pseudo-M5 et repre´sentatif-β) ainsi que sur les mate´riaux
tre`s faiblement allie´s en Nb (Zr-0,14 et 0,28%Nb).
Des observations me´tallographiques ont e´te´ effectue´es par microscopie optique apre`s les
essais de fluage, de dure´es comparables, au niveau de la zone utile des e´prouvettes (figure
3.40). Afin de mieux re´ve´ler la microstructure d’inte´reˆt existant a` haute tempe´rature, un
refroidissement e´tage´ a e´te´ mis en oeuvre pour re´ve´ler les ex-joints de grains β (annexe A).
En se basant sur la figure 3.34, un palier a` 880°C a e´te´ utilise´ pour tous les mate´riaux sauf
le mate´riau repre´sentatif-β (palier a` 800°C). Les diffe´rents mate´riaux teste´s ne pre´sentent
pas de traces de phase α re´siduelle existant a` 960°C, ce qui confirme bien, en plus du suivi
de re´sistance, qu’il s’agit du domaine monophase´ β.
Malgre´ la trempe e´tage´e, les ex-joints de grains β sont difficiles a` distinguer pour les
alliages Zr-0,14 et 0,28%Nb. La pre´paration me´tallographique (polissage et attaque), spe´-
cifique aux alliages Zr-Nb, semble moins efficace pour des faibles teneurs en niobium car
l’attaque cible pre´fe´rentiellement les zones riches en niobium. A contrario, l’e´chantillon
repre´sentatif-β s’est re´ve´le´ tre`s sensible vis-a`-vis de l’attaque. Pour des analyses plus pous-
se´es, de nouveaux protocoles de pre´paration seraient a` essayer pour ces alliages a` faible
teneur en Nb. On peut ne´anmoins globalement observer, comme pour tous les autres
e´chantillons, et ceci est confirme´ par le relief de surface des e´prouvettes, des tailles de
grains supe´rieures a` 500µm.
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Figure 3.40 – Micrographies optiques (lumie`re blanche) du M5®, des mate´riaux a` faible
teneur en Nb (Zr-0,14 et 0,28%Nb) et des mate´riaux mode`les pseudo-M5 (Zr-0,94%Nb-
0,16%O) et repre´sentatif-β (Zr-2,25%Nb-0,043%O) apre`s essais de fluage dans le domaine
β a` 960°C et refroidissement e´tage´ (zone utile des e´prouvettes)
Les re´sultats de ces essais de fluage sont compare´s au comportement du M5® a` la meˆme
tempe´rature sur la figure 3.41. Un seul re´gime de fluage est observe´, de type dislocations,
sans modification significative de l’exposant de Norton par rapport au M5® (n2=4).
Le re´gime de fluage dislocations est peu sensible a` la taille de grains dans le domaine
β d’apre`s le paragraphe pre´ce´dent, la comparaison peut donc eˆtre directe entre les al-
liages, meˆme si les tailles de grains sont le´ge`rement diffe´rentes. Les alliages a` faible te-
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Figure 3.41 – Comportement expe´rimental en fluage a` 960°C (domaine β) du M5®,
des mate´riaux a` faible teneur en Nb (Zr-0,14 et 0,28%Nb) et des mate´riaux mode`les
pseudo-M5 (Zr-0,94%Nb-0,16%O) et repre´sentatif-β (Zr-2,25%Nb-0,043%O). Un essai
par mate´riau
neur en niobium (0,14 et 0,28%Nb) pre´sentent les vitesses de fluage les plus e´leve´es. Le
mate´riau pseudo-M5 a un comportement proche du M5® a` 960°C alors que le mate´riau
repre´sentatif-β est le plus re´sistant au fluage. Les vitesses de fluage diminuent donc quand
la teneur en niobium augmente (mis a` part pour le mate´riau pseudo-M5 qui a une teneur
infe´rieure a` celle du M5® mais l’e´cart n’est pas tre`s e´leve´ et pourrait provenir de la
teneur plus e´leve´e en oxyge`ne). La faible teneur en oxyge`ne du mate´riau repre´sentatif-β
ne compense pas totalement l’effet durcissant du niobium. Ainsi, le contraste « micro-
chimique » (enrichissement en niobium et appauvrissement en oxyge`ne) re´ve`le un effet a`
960°C, meˆme si celui-ci reste assez faible (diminution des vitesses d’environ 45% pour le
re´gime de fluage dislocations entre le M5® et le mate´riau repre´sentatif-β).
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2. Domaine quasi-β :
Les mate´riaux mode`les (pseudo-M5 et repre´sentatif-β) ainsi que les mate´riaux Zr-0,55%Nb
et Zr-2,5%Nb ont e´te´ teste´s dans le domaine quasi-β. Comme l’analyse quantitative des
tailles de grains est de´licate pour les mate´riaux Zr-0,14 et 0,28%Nb et que la connaissance
de ce parame`tre est primordiale pour l’interpre´tation des essais, ces mate´riaux n’ont pas
e´te´ utilise´s dans cette partie de la campagne d’essais. Par ailleurs, pour la phase β, on
s’inte´resse a` l’enrichissement en niobium plutoˆt qu’a` des teneurs massiques infe´reures a`
1%. Ils pourraient eˆtre ne´anmoins conside´re´s par la suite, une fois mis au point le proto-
cole d’analyse me´tallographique.
Le choix des tempe´ratures d’essai est fonde´ sur l’e´tude calorime´trique puis valide´ par des
traitements thermiques effectue´s dans la machine de fluage sur de petits coupons. L’ob-
jectif est, pour chaque mate´riau, de se´lectionner une tempe´rature pour laquelle la phase
α est en quantite´ suffisamment faible pour que l’on puisse en ne´gliger l’influence sur le
comportement me´canique en fluage. La phase α doit ne´anmoins eˆtre pre´sente en quantite´
suffisante afin de stabiliser la taille des grains β a` des valeurs faibles, ce qui correspond
a` une condition favorable pour pouvoir mettre en e´vidence le re´gime de fluage diffusionnel.
Des essais de fluage isothermes ont donc e´te´ mene´s a` 920°C pour le mate´riau pseudo-M5
et le mate´riau Zr-0,55%Nb alors que le mate´riau repre´sentatif-β a e´te´ teste´ pour une tem-
pe´rature de 840°C et le mate´riau Zr-2,5%Nb pour une tempe´rature de 880°C.
Des observations me´tallographiques ont e´te´ effectue´es par microscopie optique apre`s les
essais de fluage (figure 3.42), de dure´es comparables. Tous les e´chantillons pre´sentent des
fractions de phases β supe´rieures a` 90%, ce qui a e´te´ confirme´ avant les essais de fluage par
mesure de re´sistance (a` part pour les mate´riaux non teste´s par ailleurs dans le domaine
β, pour lesquels le suivi de re´sistance ne peut donc eˆtre de´pouille´, soit le Zr-0,55%Nb et
Zr-2,5%Nb). La microstructure du mate´riau Zr-0,55%Nb a e´te´ la plus de´licate a` re´ve´ler
meˆme si une analyse quantitative de la taille de grains a pu eˆtre mene´e comme pour
les autres e´chantillons. Les mate´riaux pseudo-M5 et Zr-0,55%Nb pre´sentent des tailles
de grains voisines de celles du M5® a` 920°C alors que les mate´riaux a` forte teneur en
niobium (repre´sentatif-β et Zr-2,5%Nb) pre´sentent les microstructures les plus fines, sans
doute graˆce justement a` la plus forte teneur en niobium. Enfin, on peut noter que malgre´
l’e´tat de de´part du Zr-2,5%Nb (e´croui et non recristallise´), la microstructure du mate´riau
semble tre`s semblable a` celle des autres mate´riaux.
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Figure 3.42 – Micrographies optiques (lumie`re blanche) du M5®, des mate´riaux mo-
de`les pseudo-M5 (Zr-0,94%Nb-0,16%O) et repre´sentatif-β (Zr-2,25%Nb-0,043%O), et des
mate´riaux Zr-0,55%Nb-0,0125%O et Zr-2,5%Nb-0,011%O-0,1%Fe apre`s essais de fluage
dans le domaine quasi-β et refroidissement four coupe´ (zone utile des e´prouvettes)
La figure 3.43 regroupe les re´sultats des essais de fluage effectue´s dans le domaine quasi-β
pour les mate´riaux Zr-0,55%Nb et pseudo-M5 (920°C), Zr-2,5%Nb (880°C) et repre´sentatif-
β (840°C). Les quatre mate´riaux pre´sentent les deux re´gimes de fluage diffusionnel (n1=1)
pour les plus faibles contraintes et de fluage dislocations pour les plus fortes contraintes
(n2=4). Plus en de´tail, on peut remarquer que pour les mate´riaux Zr-0,55%Nb et pseudo-
M5, le re´gime dislocations est le mieux de´fini dans la gamme de contraintes explore´e
(1-20MPa). Pour les mate´riaux a` forte teneur en niobium (repre´sentatif-β et Zr-2,5%Nb),
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les deux re´gimes sont nettement de´finis.
Figure 3.43 – Comportement expe´rimental en fluage dans le domaine quasi-β du M5®,
des mate´riaux mode`les pseudo-M5 (Zr-0,94%Nb-0,16%O) et repre´sentatif-β (Zr-2,25%Nb-
0,043%O), et des mate´riaux Zr-0,55%Nb-0,0125%O et Zr-2,5%Nb-0,011%O-0,1%Fe (un
essai par mate´riau)
Afin d’interpre´ter ces re´sultats en fonction de la composition chimique des alliages, il faut
tenir compte des effets de tempe´rature et de taille de grains qui ont e´te´ mis en e´vidence
pre´ce´demment dans cette e´tude. Comme pour le domaine quasi-α, on a suppose´ que les
e´nergies d’activation n’e´taient pas modifie´es par la teneur en niobium et que les tailles de
grains n’e´voluaient pas au cours de l’essai. Le mode`le mis en place dans l’e´tude de la taille
de grains est utilise´ : mode`le de Coble pour le re´gime de fluage diffusionnel (e´quation 3.10
avec une e´nergie d’activation Ea1 = 450kJ.mol
−1) et mode`le de´crit par l’e´quation 3.12
pour le re´gime de fluage dislocations (avec une e´nergie d’activation Ea2 = 180kJ.mol
−1),
inde´pendant de la taille de grains pour les tailles supe´rieures a` 90µm et pre´sentant un
effet de type Hall-Petch pour les tailles de grains infe´rieures.
Tous les re´sultats des essais effectue´s dans les domaines quasi-β et β sont regroupe´s sur
la figure 3.44 en fonction de la teneur en niobium du mate´riau, en ramenant les re´sultats
expe´rimentaux dans les meˆmes conditions par re´gime de fluage :
– tempe´rature de 960°C pour le re´gime de fluage dislocations et de 920°C pour le re´gime de
fluage diffusionnel,
– taille de grains de 90µm pour le re´gime de fluage dislocations et de 20µm pour le re´gime
de fluage diffusionnel,
– contrainte de fluage de 10MPa (en se basant sur les exposants de Norton de n1 = 1 pour
le re´gime de fluage diffusionnel et de n2 = 4 pour le re´gime de fluage dislocations).
Les re´sultats des essais effectue´s dans le domaine monophase´ β sont reporte´s directement
pour une contrainte de 10MPa, pour le re´gime de fluage dislocations, en conside´rant l’exposant
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de Norton n2 = 4. En effet, les tailles de grains e´tant supe´rieures a` 90µm, aucune prise en
compte de l’effet de taille de grains n’est ne´cessaire.
Figure 3.44 – Evolution des vitesses de fluage en fonction de la teneur en niobium du M5® et
des mate´riaux a` teneur spe´cifique en niobium et oxyge`ne dans les domaines β et quasi-β, pour
une contrainte de 10MPa. Les vitesses de fluage sont ramene´es a` une tempe´rature de 920°C et
une taille de grains de 20µm via l’e´quation 3.10 pour le re´gime de fluage diffusionnel de Coble
n1 = 1 et a` une tempe´rature de 960°C et une taille de grains de 90µm via l’e´quation 3.12 pour
le re´gime de fluage dislocations n2 = 4)
Les conclusions sont les meˆmes que celles tire´es directement a` partir des courbes de fluage
dans le domaine β (960°C), a` savoir qu’un renforcement du mate´riau est observe´ dans
le re´gime de fluage dislocations quand la teneur en niobium augmente. Dans ces
conditions, le mate´riau repre´sentatif-β est le´ge`rement plus re´sistant que le M5® (diminution
d’environ 45% de la vitesse de fluage). Ceci peut s’expliquer, comme les e´le´ments d’alliage sont
en solution solide a` cette tempe´rature, par le fait que le mate´riau est globalement plus allie´.
En extrapolant ces re´sultats vers une teneur nulle en niobium, on obtient une vitesse de fluage
d’environ 5.10−2s−1 (soit ≈ 10−4s−1 pour 1MPa et 1200°C), qui paraˆıt raisonnable par rapport
a` la litte´rature, notamment a` Ardell (1964) qui a mesure´ a` 1MPa pour une tempe´rature de
1200°C une vitesse de fluage de 4.10−5s−1 pour du zirconium peu allie´.
Les re´sultats obtenus sur le re´gime de fluage dislocations a` partir des essais effectue´s a` 920°C
sur les mate´riaux mode`les pseudo-M5 et Zr-0,55%Nb sont en bon accord avec les re´sultats ob-
tenus a` 960°C. Ceci montre dans ce cas que le mode`le prenant en compte l’effet de taille de
grains et de tempe´rature reproduit correctement ces effets pour de faibles augmentations de
tempe´ratures (40°C) et de taille de grains (de 45-49µm a` 90µm alors que le mode`le a e´te´ baˆti
sur des tailles de 20 a` 48µm). En revanche, des vitesses de fluage nettement plus importantes
sont pre´dites a` partir des essais re´alise´s a` 840°C sur le mate´riau repre´sentatif-β et a` 880°C
pour le Zr-2,5%Nb. Ceci peut e´ventuellement montrer des limitations du mode`le pour des ex-
trapolations trop importantes en tempe´rature (80-120°C) et en tailles de grains (de 15-17µm
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a` 90µm). Par ailleurs, la plus faible teneur en oxge`ne de ce mate´riau peut e´galement eˆtre une
cause supple´mentaire d’e´cart.
D’autres hypothe`ses peuvent eˆtre propose´es pour ces mate´riaux fortement allie´s comme la
non-dissolution comple`te des e´le´ments d’alliage, notamment dans la phase α re´siduelle, qui ap-
pauvrirait alors la solution solide et affaiblirait donc le mate´riau, contrairement au domaine
monophase´ β. On peut aussi penser que la phase β est appauvrie en oxyge`ne en solution so-
lide, la phase α re´siduelle e´tant riche en oxyge`ne. Pour le mate´riau Zr-2,5%Nb, riche en fer,
les interme´talliques contenant du Fe, subsistant a` 880°C, peuvent agir en accentuant cet effet
d’appauvrissement de la solution solide.
Pour le re´gime de fluage diffusionnel, mis a` part pour le mate´riau Zr-2,5%Nb, peu de va-
riations de vitesses de fluage sont a` relever. En particulier, le mate´riau repre´sentatif-β est
relativement proche du M5®, l’effet durcissant du contraste micro-chimique (appauvrissement
en oxyge`ne et enrichissement en niobium) semble donc faible (diminution d’environ 30% de la
vitesse). L’essai re´alise´ sur le Zr-2,5%Nb montre quant a` lui un effet durcissant plus significatif
du niobium (et sans doute du fer) sur le re´gime de fluage diffusionnel.
Au bilan, les deux e´le´ments, oxyge`ne et niobium, pre´sentent un petit effet durcissant en
fluage pour la phase β :
– pour l’effet du niobium : un facteur infe´rieur a` 5 sur les vitesses dans le re´gime de fluage
dislocations est observe´ entre 0,14 et 2,25% massiques de niobium alors qu’un facteur
infe´rieur a` 3 sur les vitesses dans le re´gime de fluage dislocations est observe´ entre 0,14
et 2,5% massiques de niobium ;
– pour l’effet de l’oxyge`ne : entre 2,25 et 2,5% massiques de niobium, si on conside`re les
corrections en tempe´rature et taille de grains correctes, un facteur environ 3 sur les vi-
tesses de fluage dans les deux re´gimes est apparu entre 430 et 1100ppm d’oxyge`ne.
Si on extrapole les observations effectue´es dans les domaines quasi-α et β au domaine biphase´
(α+β), a` une tempe´rature de 860°C (a` laquelle la fraction volumique de chaque phase est environ
50%), on chercher a` e´valuer l’e´cart de comportement en fluage pour les phases α et β entre la
composition nominale et les compositions a` l’e´quilibre :
– pour la phase α : en ne conside´rant que l’effet d’appauvrissement en niobium (effet d’enri-
chissement en oxyge`ne non e´tudie´ mais probablement inverse), un facteur 10 sur la vitesse
de fluage dans les deux re´gimes,
– pour la phase β : en conside´rant les effets combine´s de l’enrichissement en niobium et de
l’appauvrissement en oxyge`ne (mate´riau repre´sentatif-β), une diminution d’environ 30%
de la vitesse de fluage, dans les deux re´gimes.
Ces e´valuations vont eˆtre confonte´es dans le domaine biphase´.
3.2.4.3 Domaine biphase´ (α+ β)
Un essai comple´mentaire de fluage a e´te´ re´alise´ pour le mate´riau mode`le pseudo-M5 a`
la meˆme tempe´rature que l’essai de fluage mene´ dans le domaine quasi-β pour le mate´riau
repre´sentatif-β, i.e. 840°C. La figure 3.45 pre´sente les re´sultats de cet essai ainsi que les re´sul-
tats mesure´s a` cette tempe´rature pour le M5®.
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Figure 3.45 – Comportement expe´rimental en fluage a` 840°C (domaine biphase´ (α + β))
du M5®, du pseudo-M5 (Zr-0,94%Nb-0,16%O) et du repre´sentatif-β (Zr-2,25%Nb-0,043%O)
apre`s prise en compte de l’effet de taille de grains. Comparaison avec la mode´lisation utilisant
les lois pour chacune des phases α et β extrapole´es en tempe´rature et taille de grains a` partir
des domaines monophase´s quasi-α et β)
Des vitesses de fluage infe´rieures d’environ une demi-de´cade ont e´te´ mesure´es pour le ma-
te´riau pseudo-M5 par rapport au M5®. Alors que le re´gime de fluage observe´ pre´sentait un
exposant de Norton de l’ordre de de n ≈ 1, 3 pour le M5®, cet exposant est plus e´leve´, environ
1,6 pour le pseudo-M5.
L’e´tude bibliographique concernant un e´ventuel effet des e´lements d’alliage dans le domaine
biphase´ a mis en e´vidence en premier lieu un effet de fraction volumique de chaque phase. Pour
cet essai, l’e´cart de comportement entre les deux alliages provient pour une partie probablement
de la`. Etant donne´ que le pseudo-M5 contient moins de niobium mais plus d’oxyge`ne que le
mate´riau M5®, un de´calage dans les tempe´ratures de transformations de phases est attendu
(figure 3.33) et mesure´ (figure 3.34) vers des tempe´ratures plus e´leve´es. Cet e´cart est confirme´
par les mesures de re´sistance avant l’essai de fluage ainsi que les analyses me´tallographiques
effectue´es apre`s l’essai de fluage (figure 3.46). Une fraction de phase β infe´rieure de 7% environ
se traduit, comme la phase α est, d’apre`s la litte´rature, la phase dure, par une diminution des
vitesses de fluage.
D’autres effets sont e´galement a` envisager, comme la taille des grains α et β, qui est aussi
susceptible d’eˆtre modifie´e. A 840°C, le mate´riau M5® pre´sente une taille de grains α de
6, 8± 1µm et β de 4± 1µm alors que la microstructure du pseudo-M5 est plus grossie`re (taille
de grains α de 9, 2± 1µm et β de 4, 5± 1µm).
La figure 3.45 pre´sente e´galement la courbe de fluage du mate´riau mode`le repre´sentatif-β
construite a` partir de l’essai re´alise´ a` la meˆme tempe´rature en prenant en compte l’effet de
taille de grains (4µm observe´s a` 840°C pour les grains β pour le M5® au lieu des 15µm me-
sure´s apre`s l’essai sur le mate´riau pseudo-M5). Les lois de fluage sont e´galement trace´es sur la
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Figure 3.46 –Micrographies optiques (lumie`re blanche) du M5® et du pseudo-M5 (Zr-0,94%Nb-
0,16%O) apre`s essais de fluage a` 840°C (domaine biphase´ (α+β)) et refroidissement four coupe´
(zone utile des e´prouvettes)
figure 3.45 pour chaque phase, en se basant sur le mode`le identifie´ pre´ce´demment (prenant en
compte les effets de taille de grains et de tempe´rature) extrapole´es a` 840°C et pour les tailles
de grains mesure´es pour le M5® a` 840°C (4µm pour la phase β et 6,8µm pour la phase α). En
conside´rant les tailles de grains observe´es pour le pseudo-M5, ces lois de fluage pour la phase β
et la phase α auraient duˆ encadrer la courbe de fluage du pseudo-M5, ce qui indique a` nouveau
l’importance de la prise en compte de cet effet. En l’absence de mate´riau repre´sentatif-α, la
comparaison se concentre sur la phase β et confirme que l’on retrouve l’effet observe´ dans le
re´gime de fluage diffusionnel (diminution d’environ 30% de la vitesse) et donc que l’effet du
contraste « micro-chimique » apparaˆıt faible pour la phase β, par rapport a` l’effet de taille de
grains de´ja` pris en compte.
3.2.5 Synthe`se
Nous avons mis en e´vidence expe´rimentalement le contraste « micro-chimique » en nio-
bium entre les deux phases dans le domaine biphase´. Les teneurs mesure´es, d’enrichissement
de la phase β et d’appauvrissement de la phase α, se sont re´ve´le´es proches des teneurs a`
l’e´quilibre, pre´dites par les calculs thermodynamiques.
Nous nous sommes attache´s a` mettre en e´vidence un effet de ces teneurs spe´cifiques
en niobium et oxyge`ne sur le comportement en fluage de chaque phase, en comple´ment de
l’effet de taille de grains. La texture et la microstructure des alliages utilise´s e´tant proches
de celles du M5® a` haute tempe´rature, on se focalise sur l’effet de la composition chimique,
moyennant la prise en compte de l’effet de taille de grains.
Ainsi, pour la phase α :
– les deux re´gimes de fluage se sont re´ve´le´s sensibles a` la teneur en niobium. Une diminu-
tion de la teneur de 1 a` 0,2% entraˆıne a` 700°C une augmentation de la vitesse de fluage
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de moins d’une de´cade dans le re´gime de fluage diffusionnel et d’un peu plus d’une
de´cade dans le re´gime de fluage dislocations. L’effet n’est plus que d’une demi-de´cade
pour le re´gime de fluage dislocations quand la tempe´rature augmente vers 840-850°C ;
– en se basant sur un effet inverse de l’enrichissement en oxyge`ne de la phase α, on peut
conside´rer l’effet du niobium seul comme une borne supe´rieure de l’effet du contraste
« micro-chimique » global sur la phase α ;
– afin de comple´ter cette e´tude et re´ellement conclure quand a` l’effet du contraste,
des alliages a` teneurs variables en oxyge`ne seraient a` envisager ainsi que le mate´riau
repre´sentatif-α, mais des difficulte´s de mise en œuvre lie´es a` la fragilite´ de ce type
d’alliage sont a` attendre.
Pour la phase β, cette e´tude a permis d’e´tablir les conclusions suivantes :
– le re´gime de fluage dislocations est sensible a` la teneur en niobium, meˆme si les e´carts
releve´s sont moins importants que pour la phase α (une diminution de la teneur de 1
a` 0,2% entraˆıne a` 960°C une augmentation de la vitesse de fluage d’environ une demi-
de´cade) ;
– aucun effet du niobium seul n’a clairement e´te´ mis en e´vidence pour le re´gime de fluage
diffusionnel ;
– l’effet combine´ de l’enrichissement en niobium et de l’appauvrissement en oxyge`ne tel
qu’observe´ pour la phase β dans le domaine biphase´ a re´ve´le´ un faible effet durcissant
dans le re´gime de fluage dislocations (45% environ en vitesse) et dans le re´gime de
fluage diffusionnel (30% environ en vitesse). Cet effet du contraste « micro-chimique »
apparaˆıt donc de second ordre, en ce qui concerne la phase β, par rapport a` l’effet de
taille de grains.
Par conse´quent, le mode`le de fluage prenant en compte l’effet de taille
de grains ainsi que l’effet de la tempe´rature semble a` la vue de ces e´tudes
suffisant, en premie`re approximation, pour de´crire le comportement de la phase
β dans les domaines monophase´ β, quasi-β voire biphase´ (α + β). Pour la phase α,
faute d’investigations comple´mentaires a` partir d’alliages a` teneurs variables en oxyge`ne et
repre´sentatif-α, aucune mode´lisation comple´mentaire prenant en compte un effet des e´le´ments
d’alliage n’est envisage´e (les e´carts maximaux de vitesse de fluage de la phase α lie´s au
contraste « micro-chimique » sont estime´s a` une de´cade).
En comple´ment de l’e´laboration d’un nouveau mate´riau mode`le repre´sentatif-α, il pour-
rait aussi eˆtre inte´ressant d’e´laborer un autre pseudo-M5 encore plus proche en composition
chimique du M5® pour conforter la comparaison.
164 3. Effets de la taille de grains et des e´le´ments d’alliage sur le comportement en fluage
Chapitre 4
Simulation du comportement du
mate´riau biphase´
166 4. Simulation du comportement du mate´riau biphase´
L’objet de ce chapitre est l’e´valuation du comportement en fluage du mate´riau biphase´ (ou
comportement effectif), a` partir des lois de comportement de chaque phase et d’une informa-
tion sur la re´partition de ces phases au sein du mate´riau. Le proble`me de changement d’e´chelle
est ici traite´ par une approche d’homoge´ne´isation statistique et nume´rique permettant d’esti-
mer ce comportement effectif a` partir de simulations par e´le´ments finis (Cast3M (CEA-SEMT
(2009))) de microstructures biphase´es ale´atoires de´crivant la morphologie 3D de chacune des
phases. Cette me´thode utilisant des Volumes Ele´mentaires Statistiques (VES) est de´crite dans
une premie`re partie avant d’eˆtre applique´e afin d’atteindre trois objectifs.
Le premier objectif, traite´ dans la partie 4.2, est d’e´valuer l’effet de la morphologie des deux
phases sur le comportement en fluage du mate´riau biphase´, pour le comparer avec l’effet de
la taille de grains et l’effet de la composition chimique (chapitre 3). Ces deux derniers effets
influencent les lois de comportement de chaque phase et ont e´te´ e´tudie´s par une approche ex-
pe´rimentale. L’effet de la morphologie est quant a` lui estime´ pour des lois de comportement
donne´es, a` l’aide de simulations.
Le second et principal objectif, traite´ dans la partie 4.3, est la simulation du comportement
du M5® dans le domaine biphase´. Les lois de comportement (des phases α et β), utilise´es ici
au niveau local, sont celles identifie´es au niveau global dans le chapitre pre´ce´dent (chapitre 3),
extrapole´es dans le domaine biphase´ a` partir des domaines quasi-monophase´s respectifs. Ces
lois prennent en compte deux effets (en plus de l’effet de la contrainte) : l’effet de la tempe´rature
et l’effet de la taille de grain. L’effet de la composition chimique est ici ne´glige´ et donc non pris
en compte. Les re´sultats des simulations sont confronte´s aux mesures expe´rimentales.
Le dernier objectif, traite´ dans les parties 4.2 et 4.3 est de valider, en les confrontant aux
re´sultats obtenus par e´le´ments finis, les re´sultats obtenus par des mode`les analytiques d’homo-
ge´ne´isation non-line´aire au « second-ordre » (de´veloppe´s re´cemment (Ponte Castan˜eda (2002a,
b)), et re´alise´s dans le cadre d’une collaboration informelle avec le Laboratoire des Proprie´te´s
Me´caniques et Thermodynamiques des Mate´riaux (actuellement Laboratoire des Sciences des
proce´de´s et des Mate´riaux, remerciements a` R. Brenner et O. Castelnau, CNRS)). Etant donne´
le faible couˆt de calcul associe´ a` ces mode`les analytiques, l’enjeu de cette validation est d’un
inte´reˆt conside´rable. Cette collaboration avec le LPMTM n’ayant de´bute´ qu’en fin de the`se, ce
dernier objectif n’est ici malheureusement traite´ que partiellement.
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4.1 Approche nume´rique en fluage par VES
4.1.1 Ge´ne´ralite´s sur la me´thode
Le proble`me conside´re´ est un proble`me de changement d’e´chelle entre l’e´chelle microsco-
pique ou` l’on conside`re le mate´riau compose´ de deux phases α et β homoge`nes, dont on sup-
pose connaˆıtre le comportement, et l’e´chelle macroscopique ou` le mate´riau est conside´re´ comme
homoge`ne. Afin de pouvoir ensuite utiliser le comportement macroscopique en fluage du mate´-
riau pour un calcul de structure (e´prouvette ou gaine), l’e´chelle macroscopique doit rester tre`s
infe´rieure a` l’e´chelle de la structure. Ceci poserait d’office un proble`me dans le domaine β ou` les
tailles de grains sont importantes, mais pas dans le domaine biphase´ ou quasi-β, ou` les grains
restent petits.
Le choix de la me´thode employe´e pour estimer le comportement macroscopique en fluage du
mate´riau biphase´ (ou comportement effectif) s’est porte´ sur la me´thode des e´le´ments finis. En
effet, contrairement a` d’autres me´thodes d’estimations analytiques, comme par exemple l’ap-
proche auto-cohe´rente, ou de type « bornes », les me´thodes nume´riques permettent de prendre
en compte la morphologie de manie`re explicite, et donc de manie`re plus de´taille´e, au travers de
Volumes Ele´mentaires (VE) de microstructure biphase´e de´crivant la re´partition ge´ome´trique de
chacune des phases. La me´thode des e´le´ments finis est employe´e pour re´soudre le proble`me de
me´canique de fluage que l’on pose alors a` l’e´chelle de ces microstructures.
Ces VE sont soit obtenus directement a` partir d’observations microstructurales 3D quand
elles sont accessibles, par exemple par tomographie, soit simule´s a` partir d’un mode`le ale´atoire
de ge´ne´ration de microstructure qui reproduit certaines caracte´ristiques morphologiques du ma-
te´riau re´el. Dans le premier cas, on peut acce´der a` des morphologies 3D re´elles complexes sans
avoir a` les mode´liser. Par contre le volume total de mate´riau observe´ est limite´. Dans le second
cas, une fois la difficulte´ de mode´lisation de la morphologie du mate´riau franchie, cette limite
n’existe plus.
Si la taille du VE conside´re´ augmente, le comportement en fluage obtenu par simulation
de ce volume (ou comportement apparent) tend vers le comportement effectif que l’on cherche
a` estimer (a priori inconnu donc). On dit que la taille d’un VE est « Repre´sentative » si la
proprie´te´ e´tudie´e est inde´pendante (pour une pre´cision donne´e) :
– de la taille du VE,
– du choix des conditions aux limites,
– du VE conside´re´.
Les VE respectant ces conditions sont appele´s Volumes Ele´mentaires Repre´sentatifs (VER).
Cette notion de VER est donc de´pendante :
– de la proprie´te´ e´tudie´e et de la sollicitation (ici la vitesse macroscopique stationnaire de
fluage en traction uniaxiale),
– du mate´riau : morphologie (dont la fraction volumique) et comportement intrinse`que des
phases,
– de la pre´cision de l’estimation que l’on souhaite obtenir.
L’augmentation des capacite´s des moyens de calcul et le de´veloppement des techniques de
calcul paralle`le permettent d’atteindre des volumes de simulation de plus en plus importants et
ainsi, dans certains cas, de se rapprocher du VER avec une pre´cision tre`s fine.
En fonction du proble`me e´tudie´ et des capacite´s de calcul a` disposition, la simulation d’un
VER n’est cependant pas toujours accessible. Ne´anmoins, une approche statistique peut eˆtre
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envisage´e sur des VE plus petits que le VER, que l’on appelle appelle alors Volumes Ele´men-
taires Statistiques (Ostoja-Starzewski (2006)).
Si on conside`re un VES plus petit que le VER, le comportement apparent est alors suscep-
tible d’eˆtre distinct du comportement effectif, d’autant plus que le VES est petit. De plus, les
comportements apparents simule´s sur plusieurs re´alisations inde´pendantes de VES pre´sentent
donc aussi a priori des fluctuations entre re´alisations. De meˆme, ces fluctuations sont d’autant
plus importantes que les VES sont petits. Comme les simulations sur chaque VES sont inde´-
pendantes, celles-ci peuvent eˆtre effectue´es en paralle`le de manie`re directe.
L’espe´rance ou moyenne de ces comportements apparents peut eˆtre calcule´e. On peut re-
marquer que dans le cas de VES expe´rimentaux, la limite du volume total observe´ peut alors
devenir critique, ce qui n’est pas le cas pour les VES simule´s. Lorsque la taille des VES augmente,
l’espe´rance des comportements apparents tend vers le comportement effectif du mate´riau. On
dit que la taille d’un VES est « Statistiquement Repre´sentative » si la proprie´te´ e´tudie´e est
inde´pendante (pour une pre´cision donne´e) :
– de la taille des VES,
– du choix des conditions aux limites.
Les VES respectant ces conditions sont des Volumes Statistiquement Repre´sentatifs (VSR).
Chaque VSR, sans eˆtre ne´cessairement individuellement un VER, contient « une part de re-
pre´sentativite´ » du comportement effectif du mate´riau. Cette notion de VSR est donc, comme
pour la notion de VER, de´pendante de la proprie´te´ e´tudie´e, de la sollicitation, du mate´riau
(morphologie et comportement de chacune des phases) et de la pre´cision requise. La de´finition
du VSR e´tant moins stricte que celle du VER, la taille du VSR est potentiellement infe´rieure
a` la taille du VER. Enfin, le volume du VSR (d(VSR)) de´signe le volume du plus petit VSR
(e´quation 4.1) :
d(V SR)≤d(V ER) (4.1)
Le comportement effectif peut donc eˆtre estime´ a` partir de simulations plus le´ge`res a` mettre en
œuvre, mais plus nombreuses, que la simulation directe d’un VER.
Ne disposant pas de VE expe´rimental, la microstructure 3D est ne´anmoins connue graˆce aux
micrographies obtenues apre`s les essais de fluage (figure 2.18) ou encore des essais de dissolution
anodique se´lective ne laissant que l’ex-phase β (Kaddour (2004)). Les VES sont ge´ne´re´s nume´-
riquement. La suite de cette section de´taille donc les mode`les de ge´ne´ration de microstructures
utilise´es, les conditions aux limites applique´es, ainsi que les me´thodes utilise´es pour l’estimation
du comportement effectif et de la taille des VSR.
4.1.2 Ge´ne´ration des microstructures biphase´es
Dans cette e´tude, un mode`le de ge´ne´ration de microstructures biphase´es ale´atoires est uti-
lise´ afin de tenter de reproduire la morphologie expe´rimentale du mate´riau re´el. Dans l’objectif
d’e´tudier l’influence de la morphologie sur le comportement en fluage du mate´riau biphase´,
d’autres mode`les ont permis de ge´ne´rer d’autres morphologies virtuelles de mate´riaux biphase´s.
Un maillage par e´le´ments finis est associe´ a` ces mode`les de ge´ne´ration de microstructures.
Il s’agit d’un maillage cubique re´gulier (formant un cube de coˆte´ L correspondant a` la taille
du VES) pour lequel on attribue les proprie´te´s de l’une ou l’autre des phases a` chaque point
de Gauss. Les interfaces sont ainsi artificiellement irre´gulie`res en comparaison a` un maillage
libre. On s’inte´resse ici essentiellement a` la vitesse de fluage moyenne (et donc aux de´forma-
tions moyennes). Diard et al. (2005) ont montre´ dans un cas de plasticite´ polycristalline que
170 4. Simulation du comportement du mate´riau biphase´
l’influence sur les grandeurs moyennes du type de maillage (libre ou re´gulier) e´tait faible. On
peut penser qu’il en est de meˆme dans cette e´tude qui s’apparente au cas pre´ce´dent (et aussi
pour laquelle de faibles contrastes sont utilise´s), meˆme si une de´monstration par un comparatif
analogue le confirmerait.
4.1.2.1 Mode`le de ge´ne´ration de microstructures biphase´es du M5®
Le mode`le cherche a` reproduire de manie`re purement phe´nome´nologique la morphologie
expe´rimentale du M5® dans le domaine biphase´ telle qu’elle peut eˆtre observe´e expe´rimenta-
lement en conditions de « quasi-e´quilibre » apre`s un chauffage. On a vu sur les micrographies
optiques (figure 2.18) que la phase β germe aux joints de grains α, de manie`re pre´fe´rentielle aux
joints triples. Puis cette phase croˆıt le long de ces joints de grains et s’e´paissit vers le cœur des
grains α. Quelques germes de phase β sont e´galement observe´s en position intragranulaire, ils
sont ne´glige´s du fait de leur faible proportion en fraction. En effet, ces germes ont une croissance
tre`s limite´e en comparaison des germes intergranulaires, probablement en raison de l’absorption
du niobium en phase α par la phase β intergranulaire.
La microstructure initiale monophase´e α est repre´sente´e par une tesselation de Vorono¨ı dont
les centres ont e´te´ ge´ne´re´s par un processus ponctuel de Poisson (figure 4.1). La tesselation de
Vorono¨ı permet ainsi de reproduire par l’interme´diaire de polye`dres une microstructure poly-
cristalline e´quiaxe (Barbe et al. (2001a, b)), chaque polye`dre repre´sentant un grain α de la
microstructure initiale, avant chauffage.
Figure 4.1 – Exemple de microstructure initiale monophase´e α (a` gauche), mode´lise´e par une
tesselation de Vorono¨ı, constitue´e de polye`dres (de´tail a` droite)
Pour un cube de coˆte´ L, intersectant la tesselation, le nombre ng de germes α moyen ou de
centres de Vorono¨ı pre´sents est (e´quation 4.2) :
ng =
(
L
Lg
)3
(4.2)
avec Lg le coˆte´ du cube correspondant en moyenne a` un grain α. On pre´cise que le nombre
de grains au sein d’un VE est cependant variable d’un VE a` l’autre du fait du processus de
Poisson. De plus, en raison des effets de bords (une partie d’un grain est prise en compte dans
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le VE alors que le germe n’appartient pas ne´cessairement au VE), le nombre de germes pre´sents
dans un VE est infe´rieur au nombre de grains intersecte´s par le VE. Ainsi, les VE obtenus pour
L = Lg, dont un exemple est donne´ sur la figure 4.2, sont compose´s de plusieurs fractions de
grains α.
Le processus ponctuel de Poisson permet d’inclure un premier caracte`re ale´atoire dans le
mode`le de ge´ne´ration de microstructures. Comme on peut le trouver dans la litte´rature (Decker
et Jeulin (2000), Kanit et al. (2003)), une contrainte de pe´riodicite´ peut-eˆtre introduite artifi-
ciellement aux frontie`res du volume cubique en pe´riodisant les centres de polye`dres de Vorono¨ı.
La microstructure, moins ale´atoire, est constitue´e du motif VE reproduit a` l’infini selon un
re´seau cubique.
A partir de ces microstructures α, on va faire pousser de la phase β a` des localisations bien
choisies afin de reproduire les observations expe´rimentales. On de´finit ainsi une zone proche des
joints de grains a` l’aide d’un champ C(M).
La surface convexe des polye`dres de Vorono¨ı, correspondant aux joints de grains α, peut eˆtre
de´compose´e en facettes triangulaires ABC (figure 4.1). Pour chacune de ces facettes ABC, on
associe un champ CiABC en tout point M de l’espace (limite´ au polye`dre i conside´re´) de´croissant
de manie`re exponentielle quand la distance avec la facette augmente (e´quation 4.3) :
CiABC(M) = exp
(
−dABC−MS0
d0SABC
)
(4.3)
avec :
– dABC−M la distance entre le point M et la facette ABC en µm,
– d0 un parame`tre de porte´e du champ, homoge`ne a` une longueur (en µm),
– SABC la surface de la facette ABC (en µm
2),
– S0 un parame`tre homoge`ne a` une surface (ici, choisi e´gal a` 1µm
2).
Chaque champ e´le´mentaire CABC est donc maximum au voisinage de la facette qui le ge´ne`re.
Par sommation sur l’ensemble des facettes, un champ total Ci est obtenu en tout point M de
l’espace limite´ au polye`dre i (e´quation 4.4) :
Ci(M) =
∑
facettes du polye`dre i
CiABC(M) (4.4)
Le champ total C est obtenu par la re´union des champs Ci des diffe´rents polye`dres (e´quation
4.5) :
C(M) =
⋃
i
Ci(M) (4.5)
Ce champ C pre´sente des maxima aux voisinages des facettes et plus particulie`rement aux joints
triples (figure 4.2). Inversement, les centres des polye`dres correspondent aux minima.
Comme on peut remarquer que les polye`dres de Vorono¨ı sont parfois compose´s de tre`s pe-
tites facettes (figure 4.1), la prise en compte de la surface SABC dans le calcul des champs
e´le´mentaires CiABC permet d’en limiter l’influence sur le champ total C (e´quation 4.3).
Par seuillage de ce champ, on distingue les points (de Gauss) de l’espace appartenant a` la
phase α (points ou` le champ est infe´rieur au crite`re de seuillage) de ceux correspondant a` la
phase β. Le crite`re de seuillage de´pend donc, a` porte´e d0 donne´e, de la fraction volumique vise´e
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Figure 4.2 – Exemple de maillage de quelques polye`dres de Vorono¨ı (a` gauche, ng=1) et du
champ C cre´e´ par les facettes de ces polye`dres (a` droite, porte´e d0 = 0, 05Lg)
pour la phase β (figure 4.3).
Le parame`tre de porte´e d0 intervenant dans la de´finition des champs e´le´mentaires CABC
(e´quation 4.3) influence les interactions entre ces champs e´le´mentaires au niveau du champ
total C. A fraction de phase β donne´e, plus la porte´e d0 est grande, plus les champs e´le´men-
taires interagissent et par conse´quent, plus la phase β se concentre au niveau des joints triples
par rapport au reste des joints de grains. A l’inverse, plus la porte´e est faible, plus les champs
e´le´mentaires agissent de manie`re inde´pendante au niveau du champ total et plus la phase β se
re´partit avec une e´paisseur constante par facette autour de celle-ci.
Ce parame`tre pourrait eˆtre ajuste´ a` l’aide de covariogrammes 2D en comparant des coupes
surfaciques de microstructures simule´es avec les micrographies optiques expe´rimentales. Dans la
pratique, la plage de variation possible de la porte´e est re´duite. A fraction de phase β donne´e :
– pour des porte´es infe´rieures a` 0,01, aucune influence sur la morphologie de la phase β
cre´e´e n’est visible,
– pour des porte´es supe´rieures a` 0,1, les champs e´le´mentaires inte´ragissent sur des distances
trop importantes par rapport a` la taille des grains et la phase β cre´e´e a une forme trop
irre´gulie`re par rapport aux morphologies expe´rimentales.
On a donc choisi de fixer la porte´e d0 a` 0,05 pour l’ensemble de l’e´tude.
Ce mode`le permet donc de reproduire de manie`re phe´nome´nologique l’apparition de la phase
β lors de la transformation de phases α → β (figure 4.4). A partir du processus poissonnien
de tirage des centres des polye`dres de Vorono¨ı, le mode`le de ge´ne´ration de la microstructure
biphase´e est de´terministe puisque les valeurs de d0 et du crite`re de seuillage sont homoge`nes et
fixe´es. Ainsi, une contrainte de pe´riodicite´ pourrait eˆtre introduite uniquement en conside´rant
une tesselation de Vorono¨ı pe´riodique i.e. une re´partition pe´riodique des centres des polye`dres
de Vorono¨ı.
Les proprie´te´s de percolation des microstructures biphase´es de´pendent de la fraction volu-
mique de chaque phase. Expe´rimentalement, des essais de dissolution se´lective anodique effec-
tue´s par Kaddour (2004) ont permis d’e´tudier la percolation de l’ex-phase β restante. Ainsi, a`
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Figure 4.3 – Fraction de phase β vise´e en fonction du crite`re de seuillage du champ C (porte´e
d0 = 0, 05Lg), construite sur la base d’un grand nombre de simulations de VE (1000 VE de
taille ng = 1)
800 et 820°C, une partie de la phase β intergranulaire est de´ja` percole´e (existence de phase ex-β
apre`s dissolution). Pour des tempe´ratures plus e´leve´es, de`s 840°C, la percolation de la phase β
semble comple`te. La phase α n’est plus percole´e a` 880 et 900°C. Globalement, on peut donc
proposer trois intervalles correspondant a` trois cas de percolation :
– pour de faibles fractions volumiques de phase β (<5%), expe´rimentalement observe´es jus-
qu’a` 760°C, la microstructure est conside´re´e comme quasi-α dans les chapitres pre´ce´dents,
seule la phase α est percole´e ;
– pour des fractions volumiques de phase β comprises entre 5 et environ 60%, expe´rimen-
talement observe´es entre 800 et 860°C, la microstructure est bi-percole´e (les deux phases,
α et β sont percole´es) ;
– pour des fractions volumiques de phase β supe´rieures a` environ 60%, expe´rimentalement
observe´es au-dessus de 880°C, seule la phase β est percole´e.
Meˆme si les seuils de percolation de chaque phase n’ont pas e´te´ de´termine´s avec pre´cision,
le mode`le de ge´ne´ration de microstructures biphase´es propose´ dans cette e´tude posse`de un seuil
de percolation de la phase β infe´rieur a` 10% et un seuil de percolation de la phase α entre 40
et 50% de phase α, ce qui est conforme aux observations expe´rimentales.
4.1.2.2 Mode`les de ge´ne´ration de microstructures biphase´es pour les autres mor-
phologies
D’autres mode`les de ge´ne´ration de microstructures sont utilise´s dans cette e´tude afin d’e´tu-
dier des e´ventuels effets de morphologie « extreˆme » sur le comportement en fluage. Deux
mode`les classiques, de sphe`res boole´ennes et de polycristaux biphase´s sont pre´sente´s dans ce
paragraphe. Deux autres mode`les, base´s comme le mode`le repre´sentatif de la morphologie du
M5® et des polycristaux biphase´s, sur les polye`dres de Vorono¨ı ont e´galement e´te´ utilise´s.
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Figure 4.4 – Exemple de maillages mode´lisant la microstructure biphase´e du M5® a` partir
d’une meˆme tesselation de Vorono¨ı (ng=1) et cinq valeurs du crite`re de seuillage, s. Nota :
les artefacts observe´s au voisinage des interfaces sont associe´s a` la visualisation, sous Cast3M,
sous forme continue, de champs discontinus
Pour tous les mode`les de microstructure, la premie`re e´tape consiste en la ge´ne´ration de
germes par un processus ponctuel de Poisson. Leur nombre est suppose´ identique au nombre de
germes moyen ng utilise´ dans le mode`le de microstruture biphase´es du M5® (e´quation 4.2). Mis
a` part pour le mode`le des polycristaux biphase´ de Vorono¨ı, la seule e´tape ale´atoire des mode`les
de microstructures est ce processus ponctuel de Poisson, comme explique´ pre´ce´demment.
Une contrainte de pe´riodicite´ aux frontie`res du volume cubique peut simplement eˆtre ra-
joute´e a` ce mode`le de microstructure en rendant pe´riodique le processus ponctuel de Poisson a`
l’origine des centres des sphe`res.
Un mailllage cubique analogue est utilise´ et les diffe´rents points de Gauss sont associe´s
a` l’une ou l’autre des phases et leur comportement respectif en fonction des mode`les de´crits
ci-dessous :
1. Mode`le des polycristaux biphase´s de Vorono¨ı :
Ce mode`le de microstructures a notamment e´te´ utilise´ par Kanit (2003), Kanit et al.
(2003), Madi et al. (2005, 2006). Il s’agit d’un appauvrissement du mode`le polycristallin
base´ sur les polye`dres de Vorono¨ı. Dans le cadre polycristallin, chaque grain polye´drique
posse`de une orientation cristalline, distribue´e ale´atoirement en fonction de la texture
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moyenne. Dans ce cas, il y a autant de phases que d’orientations cristallines conside´re´es.
Ici, pour les polycristaux biphase´s, seules deux phases existent et le tirage de l’appar-
tenance de chaque grain a` l’une ou l’autre des phases se fait ale´atoirement avec une
probabilite´ e´gale a` la fraction volumique vise´e.
Le caracte`re ale´atoire du mode`le re´side donc dans le processus ponctuel de Poisson pour
la construction des polye`res de Vorono¨ı mais aussi dans l’attribution de la phase aux
diffe´rents grains.
La figure 4.5 pre´sente un exemple de microstructure obtenue a` partir d’une tesselation
de Vorono¨ı d’environ 125 germes pour une fraction volumique vise´e de phase β de 30%.
Guering (1985) a propose´ pour ce mode`le un seuil de percolation de 18,5% pour la phase
β. Par syme´trie, on en de´duit un seuil de perte de percolation de la phase α a` 82,5% de
phase β. Dans l’exemple de la figure 4.5, la structure est bi-percole´e.
Figure 4.5 – Exemple de maillage mode´lisant la microstructure d’un polycristal biphase´ (a`
droite, fvβvise´e = 30%) a` partir d’une tesselation de Vorono¨ı (a` gauche, ng = 125)
2. Mode`le des sphe`res boole´ennes :
Ce mode`le de microstructures est base´ sur des sphe`res de diame`tre donne´ identique d1
dont les centres sont ge´ne´re´s par un processus ponctuel de Poisson. L’union des sphe`res
est constitue´e de phase β, le comple´mentaire de phase α. D’apre`s Matheron (1975), pour
une microstructure de coˆte´ L, contenant ng sphe`res de diame`tre d1, la fraction volumique
moyenne est donne´e par (e´quation 4.6) :
fvβ = 1− exp
(
−ngpi
6
d1
3
L3
)
(4.6)
La fraction volumique moyenne est donc donne´e, pour un nombre ng de sphe`res, en fixant
leur diame`tre.
La figure 4.6 pre´sente un exemple de microstructure obtenue a` partir d’environ 125 sphe`res
boole´ennes pour une fraction volumique vise´e de phase β de 30% (d1 ≈ 0, 176Lg). Jeulin et
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Moreaud (2005) ont e´value´ nume´riquement le seuil de percolation du mode`le de sphe`res
boole´ennes a` 28,95%. Les auteurs proposent e´galement la valeur de 94,6% de phase β
comme seuil de perte de percolation de la phase α. La microstructure sur la figure 4.6 est
bi-percole´e, en accord avec ces seuils.
Figure 4.6 – Exemple de maillage mode´lisant la microstructure biphase´e de sphe`res boo-
le´ennes (fvβvise´e = 30%) a` partir de 125 germes en moyenne
3. Mode`le des areˆtes de Vorono¨ı :
Ce mode`le de microstructure se base sur les areˆtes des polye`dres de Vorono¨ı. La micro-
structure biphase´e obtenue est constitue´e par un squelette de cylindres de phase β de
diame`tre d2 porte´s par les areˆtes des polye`dres de Vorono¨ı (figure 4.8 et 4.7). Elle est
obtenue par seuillage d’un champ de distance aux areˆtes.
La fraction volumique moyenne est obtenue, pour une valeur Lg donne´e, en fixant le dia-
me`tre d2 des cylindres (crite`re de seuillage du champ distance). La de´termination est faite
sur la base d’un grand nombre de simulations nume´riques. Par exemple, pour une fraction
vise´e de phase β de 30%, on obtient d2 ≈ 0, 175Lg.
Comme les areˆtes des polye`dres forment un re´seau interconnecte´, la percolation de la
phase β est effective de`s les premiers pourcents de phase. Le seuil de perte de percolation
de la phase α est e´value´ entre 60 et 70% de phase β.
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Figure 4.7 – Exemple de microstructures biphase´es obtenues a` partir d’environ 100 poly-
e`dres de Vorono¨ı et les mode`les des areˆtes (a` gauche) et des facettes (a` droite) de Vorono¨ı
(Arns et al. (2002))
Figure 4.8 – Exemple de maillage mode´lisant la microstructure biphase´e (a` droite,
fvβvise´e = 30% pour d2 ≈ 0, 175Lg) obtenue par seuillage du champ distance (au milieu)
par rapport aux areˆtes des polye`dres de Vorono¨ı (a` gauche, ng=1)
4. Mode`le des facettes de Vorono¨ı :
Le mode`le de microstructure des facettes de Vorono¨ı est e´galement base´ sur une tesselation
de Vorono¨ı. La microstructure biphase´e est constitue´e de volumes de phase β de´limite´s
par des plans paralle`les aux facettes des polye`dres de Vorono¨ı et d’e´paisseur d3/2, centre´s
sur les dites facettes (figure 4.7 et 4.9). Elle est obtenue par seuillage d’un champ de
distance aux facettes.
L’e´paisseur des facettes d3 est de´termine´e, en fonction de la fraction volumique moyenne
vise´e, sur la base d’un grand nombre de simulations nume´riques, pour une valeur Lg don-
ne´e. Par exemple, pour une fraction de 30%, on obtient d3 ≈ 0, 12Lg.
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Figure 4.9 – Exemple de maillage mode´lisant la microstructure biphase´e (a` droite, fvβ ≈
30% pour d3 ≈ 0, 12Lg) obtenue par seuillage du champ distance (au milieu) par rapport
aux facettes des polye`dres de Vorono¨ı (a` gauche, ng=1)
De meˆme que pour les areˆtes de Vorono¨ı, les facettes sont interconnecte´es, la phase β
est percole´e de`s les premiers pourcents de phase. Par contre, et contrairement aux autres
mode`les de microstructures biphase´es, la phase α ne percole donc pour aucune fraction
volumique.
4.1.3 Conditions aux limites dans le cas du fluage
Comme les Volumes Ele´mentaires (VE) cubiques simule´s sont a priori des volumes plus
petits que le VER, le type de conditions aux limites est susceptible d’influencer le comporte-
ment apparent. Dans le cas du fluage, le comportement apparent est caracte´rise´ par la moyenne
volumique de la vitesse de de´formation, en re´gime stationnaire, sur le VE conside´re´. Dans ce
paragraphe, les trois types de conditions aux limites employe´es dans l’e´tude sont pre´sente´s ainsi
que leur adaptation dans le cas d’un chargement de fluage.
On note de manie`re classique la de´formation locale ε (M) = (εij (M)), la vitesse locale
de de´formation ε˙ (M) = (ε˙ij (M)) et la contrainte locale σ (M) = (σij (M)) au point M du
VE. La de´formation E = (Eij), la vitesse de de´formation E˙ =
(
E˙ij
)
et la contrainte Σ =
(Σij) macroscopiques sont de´finies comme e´tant les moyennes des grandeurs locales sur le VE
conside´re´ (e´quations 4.7, 4.8 et 4.9) :
Eij = 〈εij〉V E =
1
V (V E)
∫
M∈V E
εij (M)dV (M) (4.7)
E˙ij = 〈ε˙ij〉V E =
1
V (V E)
∫
M∈V E
ε˙ij (M)dV (M) (4.8)
Σij = 〈σij〉V E =
1
V (V E)
∫
M∈V E
σij (M)dV (M) (4.9)
Dans la cas d’un chargement de fluage uniaxial, une contrainte macroscopique constante (et
non pas une charge constante comme expe´rimentalement) pilote le chargement a` appliquer au
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VE :
Σ =
Σ 0 00 0 0
0 0 0
 (4.10)
Cette contrainte macroscopique de fluage est utilise´e au travers de trois types de conditions
aux limites qui s’apliquent au contour S du VE :
1. Conditions aux Limites en Contrainte Homoge`ne pilote´es en Contrainte (CLCHC) :
Ceci consiste en l’application locale en tout point M du contour S du VE, de normale
sortante n (M), de la contrainte macroscopique a` travers le vecteur contrainte (e´quation
4.11)1 :
σ (M) .n (M) = Σ.n (M) (4.11)
Le pilotage de ces conditions aux limites est naturellement en contrainte et se fait donc
directement dans le cas du fluage.
2. Conditions aux Limites en De´formation Homoge`ne pilote´es en Contrainte (CLDHC) :
La de´formation homoge`ne du VE peut se traduire en tout point M du contour S du VE
par un champ de de´placement de´crit par l’e´quation 4.12 :
u (M) = E.OM (4.12)
Le pilotage naturel de ces conditions aux limites est donc un pilotage en de´formation
(Conditions aux Limites en De´formation Homoge`ne pilote´es en De´formation (CLDHD)),
tre`s facile a` imple´menter dans un code e´le´ments finis en de´placement (Cast3M (CEA-
SEMT (2009)) dans notre cas).
En revanche, un pilotage en de´formation e´tant inadapte´ au fluage, il a e´te´ ne´cessaire
de mettre en place un pilotage en contrainte (Conditions aux Limites en De´formation
Homoge`ne pilote´es en Contrainte (CLDHC)). Le chargement statique, applique´ sur le
contour S du VE, est identique a` celui utilise´ en CLCHC (e´quation 4.11). Il est donc
ne´cessaire d’introduire une condition cine´matique comple´mentaire permettant d’assurer
la condition de de´formation homoge`ne au contour. Cette condition est donne´e par la
relation 4.13 a` appliquer a` tous les nœuds du contour :
u (M) =
x1 (M)
x1 (A1)
.u (A1) +
x2 (M)
x2 (A2)
.u (A2) +
x3 (M)
x3 (A3)
.u (A3) (4.13)
ou` O,A1, A2, A3 sont quatre sommets du VE tels que de´finis sur la figure 4.10.
Ces conditions cine´matiques comple´mentaires sont prises en compte dans Cast3M par
l’introduction de multiplicateurs de Lagrange. Ces multiplicateurs de Lagrange viennent
alors perturber le champ de contrainte homoge`ne qui aurait e´te´ obtenu par la seule ap-
plication de la condition statique, sur le contour S du VE. Les contraintes peuvent donc
eˆtre he´te´roge`nes sur le contour.
1Sous Cast3M (CEA-SEMT (2009)), la fonction FSUR est utilise´e
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Figure 4.10 – Application de Conditions aux Limites en De´formation Homoge`ne pilote´es
en Contrainte (CLDHC) a` un VES cubique, relation cine´matique liant les points M du
contour S du VE. O,A1, A2, A3 sont quatre sommets du VE
3. Conditions aux Limites Pe´riodiques pilote´es en Contrainte (CLPC) :
La pe´riodicite´ des conditions aux limites peut se traduire de manie`re cine´matique en tout
point M du contour S du VE par l’e´quation 4.14 :
u (M) = u (M0) + E.h (4.14)
ou` M0 est le point oppose´ a` M (figure 4.11) et h = MM0 le vecteur de pe´riodicite´.
Le pilotage de ces conditions aux limites en de´formation (Conditions aux Limites Pe´rio-
diques pilote´es en De´formation (CLPD)) n’e´tant pas adapte´ au fluage, un pilotage en
contraintes Conditions aux Limites Pe´riodiques pilote´es en Contrainte (CLPC)) a aussi
e´te´ mis en place. Le chargement statique, applique´ sur le contour S du VE, est identique
a` celui utilise´ en CLCHC (e´quation 4.11). Il est donc ne´cessaire d’introduire une condi-
tion cine´matique comple´mentaire permettant d’assurer la pe´riodicite´ au contour. Cette
condition est donne´e par la relation 4.15 et illustre´e sur la figure 4.11, a` appliquer a` tous
les nœuds de faces oppose´es du contour :
∀ (M,M ′) , u (M)− u (M ′) = u (M0)− u (M ′0) (4.15)
ou` (M0,M
′
0) est un couple de points oppose´s choisi arbitrairement.
Ces conditions cine´matiques comple´mentaires sont prises en compte dans Cast3M par
l’introduction de multiplicateurs de Lagrange. Ces multiplicateurs de Lagrange viennent
alors perturber le champ de contrainte homoge`ne qui aurait e´te´ obtenu par la seule ap-
plication de la condition statique, sur le contour S du VE. Les contraintes peuvent donc
eˆtre he´te´roge`nes sur le contour.
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Figure 4.11 – Application de Conditions aux Limites Pe´riodiques pilote´es en Contrainte
(CLPC) a` un VE, relation cine´matique liant les paires de points (M,M’) du contour S du
VE
Pour les trois types de conditions aux limites, afin d’assurer l’unicite´ de la solution, il
convient de bloquer le mouvement de corps rigide du VE. Pour cela, avec les notations des
figures 4.10 et 4.11, on fixe le point O, on bloque les de´placements du point A1 selon x2 et x3
et enfin le de´placement du point A2 selon x3.
Dans le cas d’un proble`me e´lastique d’homoge´ne´isation, Huet (1990), Hazanov et Huet
(1994), Ostoja-Starzewski (2006) ont e´tabli un certain nombre de re´sultats pour des VE, de
taille infe´rieure ou e´gale au VER, et des partitions de ces VE, en appliquant des Conditions aux
Limites en Contrainte Homoge`ne (CLCH) et des Conditions aux Limites en De´formation Ho-
moge`ne (CLDH). Ces re´sultats ont ensuite e´te´ e´tendus a` la viscoe´lasticite´ (Huet (1999, 2001b,
a)).
Pour un VE donne´, le module de rigidite´ apparent obtenu avec les CLCH est plus souple
que celui obtenu avec les CLDH (Huet (1990), Hazanov et Huet (1994), Ostoja-Starzewski
(2006)) :
Capparent
CLCH
≤ Capparent
CLDH
(4.16)
Ceci e´quivaut a` la relation suivante pour les modules de souplesse :
Sapparent
CLDH
≤ Sapparent
CLCH
(4.17)
Les conditions aux limites pe´riodiques (CLP) fournissent une troisie`me e´valuation diffe´rente
de la rigidite´ apparente (et souplesse apparente), interme´daire entre les CLCH et CLDH (Sab
(1992)) :
Capparent
CLCH
≤ Capparent
CLP
≤ Capparent
CLDH
(4.18)
En conside´rant des VES de taille di, la rigidite´ apparente en CLDH pour cette taille de
VES obtenue en moyennant les rigidite´s apparentes entre VES est
〈
Capparent
CLDH
〉
di
. Cette rigidite´
moyenne apparente tend pour des tailles de VES infiniment petites d0 vers le module de rigidite´
obtenu par la borne analytique de Voigt (hypothe`se de de´formation homoge`ne). Inversement,
elle tend vers le module de rigidite´ effectif pour des tailles de VES supe´rieures au VSR ou VER
et a fortiori pour des tailles infiniment grandes d∞. Ces notions de bornes et aussi d’effet de
taille di de VES peuvent eˆtre traduites par l’ine´galite´ 4.19 (Ostoja-Starzewski (2006)) :
Ceffectif =
〈
Capparent
CLDH
〉
d∞
≤ ... ≤
〈
Capparent
CLDH
〉
di
≤ ... ≤
〈
Capparent
CLDH
〉
d0
= CV oigt (4.19)
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avec di ≤ di+1.
D’une manie`re analoque, en conside´rant des VES de taille di, la souplesse apparente en
CLCH pour cette taille de VES obtenue en moyennant les souplesses apparentes entre VES
est
〈
Sapparent
CLCH
〉
di
. Cette souplesse moyenne apparente tend pour des tailles de VES infiniment
petites d0 vers le module de souplesse obtenu par la borne analytique de Reuss (hypothe`se de
contrainte homoge`ne). Inversement, elle tend vers le module de souplesse effectif pour des tailles
de VES supe´rieures au VSR ou VER et a fortiori pour des tailles infiniment grandes d∞. Ces
notions de bornes et aussi d’effet de taille di de VES peuvent eˆtre traduites par l’ine´galite´ 4.20
(Ostoja-Starzewski (2006)) :
Seffectif =
〈
Sapparent
CLCH
〉
d∞
≤ ... ≤
〈
Sapparent
CLCH
〉
di
≤ ... ≤
〈
Sapparent
CLCH
〉
d0
= SReuss (4.20)
avec di ≤ di+1.〈
Capparent
CLDH
〉
di
peut eˆtre vu comme un mode`le de Voigt d’un mate´riau constitue´ de phases
de comportement Capparent
CLDH
(hypothe`se de de´formation moyenne identique sur tous les VES).
Et
〈
Sapparent
CLCH
〉
di
peut e´galement eˆtre vu comme un mode`le de Reuss d’un mate´riau constitue´
de phases de comportement Sapparent
CLCH
(hypothe`se de contrainte moyenne identique sur tous les
VES).
Un point crucial est ici mis en e´vidence, notamment pour des VE nettement plus petits
que le VER. Il existe en effet plusieurs possibilite´s de moyenne a` envisager, qui fournissent
des comportements apparents moyens d’autant plus distincts que les comportements apparents
diffe`rent entre VE. Pour le proble`me d’e´lasticite´, les modules de rigidite´ ou de souplesse peuvent
eˆtre moyenne´s. Plus ge´ne´ralement, le processus de moyenne peut notamment eˆtre envisage´ :
– en moyennant les contraintes a` de´formation (ou vitesse de de´formation) macroscopique
donne´e,
– ou en moyennant les de´formations (ou vitesses de de´formation) a` contrainte macrosco-
pique donne´e.
Dans le cadre de l’e´tude de fluage, le pilotage des simulations par e´le´ments finis est effectue´
par l’interme´diaire de la contrainte macroscopique Σ, pour les trois types de conditions aux
limites. Le processus de moyenne est donc fait obligatoirement a` contrainte donne´e Σ, le com-
portement apparent est ainsi e´value´ par la vitesse macroscopique de de´formation de fluage E˙.
Dans le cadre ge´ne´ral des comportements non-line´aires, les notions de bornes cite´es pre´ce´-
demment ne sont pas e´tablies de manie`re ge´ne´rale. On se propose ne´anmoins d’utiliser ici, pour
un comportement e´lastoviscoplastique non-line´aire et une taille di de VES, trois estimations
possibles
〈
E˙
apparent
CL
〉
di
correspondant aux trois types de conditions aux limites. On peut sup-
poser que
〈
E˙
apparent
CLDHC
〉
di
correspond a` une estimation raide alors que
〈
E˙
apparent
CLCHC
〉
di
correspond
a` une estimation souple et que
〈
E˙
apparent
CLPC
〉
di
est une estimation situe´e entre les deux valeurs
pre´ce´dentes, ce qui est en pratique confirme´ par la suite dans l’ensemble.
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E˙
apparent
CLCHC
〉
di
correspond a` une hypothe`se de contrainte identique entre les VES et de
contrainte homoge`ne au contour ; tandis que
〈
E˙
apparent
CLDHC
〉
di
correspond a` une hypothe`se de
contrainte identique entre les VES et de de´formation homoge`ne au contour, il y a donc peu
de chance que cette estimation corresponde a` une borne.
Ces vitesses moyennes apparentes tendent pour des tailles de VES infiniment petites d0 vers
la vitesse de fluage obtenue par le mode`le analytique de Sachs (1928) (hypothe`se de contrainte
homoge`ne). Inversement, elles tendent vers la vitesse effective pour des tailles de VES supe´-
rieures au VSR ou VER et a fortiori pour des tailles infiniment grandes d∞.
4.1.4 Estimation du comportement effectif et des tailles du VER et
du VSR
La simulation du comportement apparent du VER permet d’obtenir directement a` partir
de la vitesse macroscopique de de´formation le comportement effectif du mate´riau, inde´pendam-
ment du type de conditions aux limites choisi. D’un point de vue pratique, un VE est conside´re´
comme VER si l’e´cart entre les vitesses apparentes obtenues par CLCHC et CLDHC est infe´-
rieur a` 5%, quelle que soit la re´alisation de VE. Notons toutefois que, dans ce travail, le VER
ainsi de´fini n’a jamais pu eˆtre atteint.
Pour une morphologie donne´e (notamment le parame`tre de fraction volumique de chaque
phase), un comportement de chaque phase donne´ et une contrainte axiale de fluage donne´e, une
de´marche analogue a` Kanit (2003), Madi (2006) est employe´e pour e´valuer le comportement
effectif, i.e. la vitesse axiale effective de fluage.
En plus de la sensibilite´ aux conditions aux limites, le comportement apparent est aussi
susceptible d’eˆtre diffe´rent du comportement apparent simule´ a` partir d’un autre VE de meˆme
taille. L’ide´e est alors de moyenner les comportements moyens entre VE, pour chaque type de
conditions aux limites, afin d’estimer au mieux le comportement effectif du mate´riau a` partir
de cette taille de VE. Il s’agit alors d’une approche statistique sur des VES, chaque VE e´tant
conside´re´ comme un VES. Les re´alisations et simulations sont donc multiplie´es afin d’e´valuer
la moyenne stabilise´e ou espe´rance µ
(
E˙
)
V ES
de la vitesse axiale de fluage entre VES de meˆme
taille.
Ainsi, apre`s chaque simulation, pour chaque type de conditions aux limites, l’espe´rance
µ
(
E˙
)
V ES
de la vitesse de fluage est estime´e a` partir de la moyenne arithme´tique des vitesses
de fluage macroscopiques des n diffe´rents VES :〈
E˙
〉
nV ES
=
1
n
n∑
i=1
E˙i (4.21)
En conside´rant que la vitesse de fluage de chaque VES est une fonction stationnaire ergodique,
la variance σ2 peut eˆtre estime´e pour la variance ponctuelle s2 pour n VES (Kanit et al. (2003),
Kanit (2003), Madi et al. (2005, 2006), Madi (2006)) :
s2 =
n
n− 1
(〈
E˙2
〉
nV ES
−
〈
E˙
〉2
nV ES
)
n→∞→ µ
(
E˙2
)
− µ
(
E˙
)2
= σ2 (4.22)
En conside´rant une loi normale de re´partition des vitesses, hypothe`se que l’on pourrait ve´rifier,
ceci permet d’estimer un intervalle de confiance et une erreur relative erelative commise dans
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l’estimation de l’espe´rance µ
(
E˙
)
V ES
de la vitesse de fluage a` partir de la moyenne arithme´tique〈
E˙
〉
nV ES
(Kanit et al. (2003), Kanit (2003), Madi et al. (2005, 2006), Madi (2006)) :
erelative ≈ 2s√
n
〈
E˙
〉
nV ES
(4.23)
Lorsque cette erreur relative erelative devient infe´rieure a` 5%, on conside`re que l’on a simule´ suf-
fisamment de VES pour e´valuer l’espe´rance µ
(
E˙
)
V ES
de la vitesse axiale de fluage entre VES.
A partir de ce nombre de VES, l’estimation du comportement effectif est donc obtenue avec la
vitesse moyenne entre les VES avec les CLPC. Deux estimations sont e´galement propose´es a`
partir des CLCHC et CLDHC. Si ces estimations n’ont pas un statut rigoureux de borne, les
re´sultats obtenus montrent globalement qu’elles sont ne´anmoins des estimations respectivement
plutoˆt souple et plutoˆt raide.
Huet (1990), Sab (1992), Ostoja-Starzewski (1998), Kanit et al. (2003) ont observe´ pour
des VE petits (quelques grains dans leurs cas) un biais entre les espe´rances de comportement
apparent et le comportement effectif recherche´. Les espe´rances de vitesses de fluage, pour une
taille de VES donne´e, sont donc susceptibles d’eˆtre diffe´rentes en fonction du type de condi-
tions aux limites employe´. Afin d’estimer plus pre´cise´ment la vitesse de fluage effective, de plus
grands VES sont a` utiliser, dans la limite des moyens de calcul.
Si, pour une taille de VES donne´e, l’e´cart entre les espe´rances des vitesses e´value´es par
les CLDHC et CLCHC est infe´rieur a` 5%, les VES sont alors conside´re´s comme des Volumes
Statistiquement Repre´sentatifs (VSR) car ils permettent d’estimer le comportement effectif par
une approche statistique.
Dans le cas d’un fort contraste entre phases et d’une phase « molle » de´bouchante, il est
probable que l’estimation obtenue par les CLCHC soit une estimation tre`s souple de la vitesse
effective de fluage, par rapport aux autres types de conditions aux limites (CLDHC et CLPC).
La de´finition du VSR propose´e ici est donc assez se´ve`re. On aurait pu assouplir cette de´finition
en ne conside´rant que l’e´cart entre CLPC et CLDHC.
4.1.5 Discre´tisations temporelle et spatiale
L’objectif de ce paragraphe est d’assurer, en amont de l’e´tude de l’effet morphologique, la
stabilite´ des simulations par e´le´ments finis par rapport aux pas de discre´tisation, i.e. la conver-
gence temporelle et spatiale des re´sultats.
4.1.5.1 Discre´tisation temporelle
Le calcul par e´le´ments finis s’effectue graˆce a` une discre´tisation temporelle re´gulie`re, i.e. un
de´coupage en pas de temps re´guliers. L’objectif de ce paragraphe est de qualifier un choix au-
tomatique et robuste de pas de calcul, assurant la convergence temporelle. Par ailleurs, comme
on s’inte´resse a` la vitesse du fluage en re´gime permanent, on souhaite interrompre le calcul de`s
que ce re´gime est atteint.
Le mode`le de microstructure des polycristaux biphase´s de Vorono¨ı a e´te´ utilise´ pour cette
e´tude. Une tesselation contenant 36 germes (30 germes vise´s) a permis de ge´ne´rer cinq micro-
structures biphase´es contenant environ respectivement 10-30-50-70 et 90% de phase β. Les lois
4.1. Approche nume´rique en fluage par VES 185
de comportement, de´crites au paragraphe 4.2.1, ont e´te´ attribue´es aux phases α et β.
Ces microstructures biphase´es ont e´te´ discre´tise´es selon quatre maillages re´guliers :
– 27000 e´le´ments cubiques line´aires (cub8) monophase´s,
– 27000 e´le´ments cubiques line´aires (cub8) polyphase´s,
– 3375 e´le´ments cubiques quadratiques (cu20) monophase´s,
– 3375 e´le´ments cubiques quadratiques (cu20) polyphase´s.
Le chargement de fluage de 100MPa est applique´ avec une mise en charge d’une seconde2,
discre´tise´e en dix pas, selon les conditions aux limites pe´riodiques (CLPC). De fac¸on a` atteindre
le re´gime permanent de fluage, des dure´es de simulation de 800-400-200-100 et 50s ont e´te´ choi-
sis respectivement pour 10-30-50-70 et 90% de phase β. Des pas en nombre croissant ont e´te´
utilise´s. La convergence des re´sultats est e´tudie´e du point de vue des vitesses (ou contraintes)
de fluage moyennes et moyennes par phase.
Pour les quatre types de maillage, les figures C.1, C.2, C.3 et C.4 regroupent dans l’annexe C
les re´sultats des simulations de fluage. Ces simulations montrent qu’il faut choisir un minimum
d’environ 40 pas de calcul par pourcent de de´formation finale pour s’assurer dans tous les cas
de la convergence temporelle des calculs.
Ne connaissant pas a priori la de´formation finale avant de re´aliser la simulation, il convient
d’utiliser l’estimation du mode`le de Sachs (1928), qui est dans la plupart des cas rencontre´s une
valeur majorante. Cette estimation est possible a` partir de la donne´e de la fraction volumique
de phase β de la microstructure a` simuler. Cette approche permet de choisir une discre´tisation
temporelle robuste vis-a`-vis des diffe´rentes fractions volumiques et microstructures.
Si la phase α s’est de´forme´e d’environ 0,5%, on a observe´ (annexe C sur les figures C.5
et C.6) que le re´gime permanent est atteint. Afin de s’assurer a priori que la dure´e totale de
la simulation permette bien d’atteindre le re´gime permanent, on conside`re, dans le cas le plus
de´favorable le temps mis par une microstructure monophase´e, uniquement constitue´e de phase
dure pour atteindre la de´formation de 0,5%. Cette surestimation ne porte pas pre´judice au
temps de calcul car ce dernier est en fait interrompu de`s que l’on de´tecte, au cours du calcul
que le re´gime permanent est conside´re´ comme atteint.
En effet, au cours du calcul, la fin du re´gime transitoire est de´tecte´e en se basant sur la
line´arite´ par rapport au temps de la de´formation (annexe C, figure C.7) avec un crite`re limite
de 0,0001, sur un intervalle de temps « glissant ».
4.1.5.2 Discre´tisation spatiale
Le calcul par e´le´ments finis ne´cessite e´galement une discre´tisation spatiale de la ge´ome´trie.
Dans le cas de notre e´tude, il s’agit d’un maillage cubique re´gulier. Des e´le´ments line´aires (cub8)
et quadratiques (cu20), monophase´s et polyphase´s ont e´te´ utilise´s. L’objectif de ce paragraphe
est, d’une part, de choisir parmi ces e´le´ments ceux les plus adapte´s a` la mode´lisation envisage´e.
De plus, le degre´ de raffinement du maillage assurant la convergence spatiale est aussi e´tudie´.
Comme pre´ce´demment, le mode`le de microstructure des polycristaux biphase´s de Vorono¨ı a
e´te´ utilise´ pour cette e´tude. La meˆme tesselation que pre´ce´demment, contenant 36 germes (30
2Meˆme si cette mise en charge de 1s est conserve´e dans l’e´tude de la discre´tisation spatiale, par la suite, la
charge de fluage est applique´e de`s le premier pas de calcul.
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germes vise´s), a permis de ge´ne´rer cinq microstructures biphase´es contenant environ respecti-
vement 10-30-50-70 et 90% de phase β. Les lois de comportement, de´crites au paragraphe 4.2.1,
ont e´te´ attribue´es aux phases α et β.
De meˆme, le chargement de fluage de 100MPa est applique´ avec une mise en charge d’une
seconde, discre´tise´e en dix pas, selon les conditions aux limites pe´riodiques (CLPC). De fac¸on
a` atteindre le re´gime permanent de fluage, des temps de simulation de 800-400-200-100 et 50s
ont e´te´ choisis respectivement pour 10-30-50-70 et 90% de phase β. 80 pas de temps e´gaux
fractionnent les temps de simulation, ce qui est suffisant pour assurer la convergence temporelle
d’apre`s le paragraphe pre´ce´dent. Un nombre croissant d’e´le´ments consituant le maillage est
choisi.
La ge´ome´trie des microstructures a` simuler e´tant susceptible d’eˆtre de´grade´e par la discre´-
tisation spatiale, l’e´tude de la fraction volumique de phase β a montre´ (figure C.8 en annexe
C) l’inte´reˆt d’utiliser des e´le´ments polyphase´s (sans augmentation des temps de simulation).
L’e´tude des vitesses de fluage a ensuite mis en e´vidence que les e´le´ments quadratiques, au
contraire des e´le´ments line´aires, permettaient d’atteindre des re´sultats converge´s spatialement
du point de vue des vitesses de fluage moyenne et moyennes par phase (figures C.9, C.10, C.11
et C.12 en annexe C).
Dans le cas du mode`le des polycristaux biphase´s de Vorono¨ı, inde´pendamment de la fraction
de phase β, un raffinement de 125 e´le´ments quadratiques polyphase´s par germe est donc choisi,
a` partir de l’ensemble des simulaions re´alise´es (figures C.9, C.10, C.11 et C.12 en annexe C).
Pour la fraction de phase β vise´e d’environ 30%, des simulations ont e´te´ effectue´es avec les
trois types de conditions aux limites sur des maillages d’e´le´ments quadratiques polyphase´s pour
chaque mode`le de microstructures e´tudie´. La figure C.13 de´taille les e´volutions des vitesses de
fluage moyenne et moyennes par phase en fonction de la discre´tisation spatiale.
En analysant ces re´sultats (figure C.13 en annexe C), le raffinement ne´cessaire a` la conver-
gence spatiale a e´te´ choisi. Par germe contenu dans la microstructure, on a donc duˆ utiliser :
– pour le mode`le des polye`dres biphase´s de Vorono¨ı, 125 e´le´ments,
– pour le mode`le des sphe`res boole´ennes, 216 e´le´ments,
– pour le mode`le des areˆtes de Vorono¨ı, 3375 e´le´ments,
– pour le mode`le des facettes de Vorono¨ı, 8000 e´le´ments,
– pour le mode`le de microstructures biphase´es du M5®, 8000 e´le´ments.
4.2 Evaluation de l’effet morphologique sur le compor-
tement en fluage
Cette approche est utilise´e dans un premier temps afin d’e´valuer un possible effet morpholo-
gique sur le comportement en fluage. Apre`s une bre`ve description des lois de comportement de
chaque phase, des mode`les analytiques sont ensuite pre´sente´s et sont confronte´s aux simulations
par e´le´ments finis. Les e´tudes de sensibilite´ a` la fraction volumique et a` la morphologie sont
ensuite de´taille´es.
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4.2.1 Lois de comportement
Le comportement de chaque phase est de type e´lasto-viscoplastique a` seuil nul (avec une
limite d’e´lasticite´ nulle). Dans une de´marche d’analyse de l’effet de la morphologie, des lois de
comportement simplifie´es par rapport aux lois expe´rimentales sont choisies. Le caracte`re non-
line´aire des lois est ne´anmoins conserve´.
Il s’agit du mode`le de fluage de Norton, implante´ en « petites de´formations » dans Cast3m
CEA-SEMT (2009). L’inte´gration de la loi de comportement est re´alise´e par une me´thode de
point fixe. L’e´quation 4.24 de´crit la partition des de´formations entre parties e´lastique εe et
viscoplastique εvp. Il s’agit donc d’un mode`le a` une variable d’e´tat ε et une variable interne εvp.
ε = εe + εvp (4.24)
On conside`re la loi de Hooke pour l’e´lasticite´ (e´quation 4.25) :
σ =
E
1 + ν
(
εe +
ν
1− 2ν tr
(
εe
)
I
)
(4.25)
Aucun contraste entre phases n’est conside´re´ au niveau des parame`tres e´lastiques (valeurs choi-
sies arbitrairement a` E=100GPa et ν=0,3).
En ce qui concerne la de´formation viscoplastique εvp, on a un mode`le associe´ avec crite`re de
von Mise`s, en 3D (e´quation 4.26) :
ε˙vp =
[
ε˙0
(
σVM
σ0
)n]
3
2
σD
σVM
(4.26)
avec :
– ε˙0, homoge`ne a` une vitesse de de´formation,
– σVM la contrainte e´quivalente de Von Mise`s,
– σ0 un parame`tre homoge`ne a` une contrainte (ici, choisi e´gal a` 1MPa),
– σD la partie de´viatorique de la contrainte.
Dans une de´marche d’analyse de l’effet morphologique, afin de s’affranchir de l’influence de
la contrainte, un contraste constant de vitesse de fluage entre les phases est conside´re´. L’ex-
posant de Norton n est donc choisi identique pour les deux phases, e´gal a` 4, valeur observe´e
expe´rimentalement pour la phase β dans le re´gime de fluage dislocations. D’apre`s Rougier et al.
(1993), le mate´riau biphase´ obe´ira e´galement a` une loi de Norton de meˆme exposant. Une seule
contrainte a donc besoin d’eˆtre teste´e, choisie ici arbitrairement a` 100MPa. Un contraste de
100 est conside´re´ au niveau des vitesses, la phase la plus re´sistante au fluage e´tant la phase
α. Il s’agit du contraste maximum pre´vu par la mode´lisation du chapitre pre´ce´dent prenant en
compte l’effet de taille de grains entre 820 et 900°C. Le tableau 4.1 regroupe les parame`tres
mate´riau du mode`le de Norton utilise´ pour les phases α et β.
Phase α β
n 4 4
ε˙0 10
−13s−1 10−11s−1
Tableau 4.1 – Parame`tres mate´riau choisis pour le mode`le de Norton pour les phases α et β
pour tester l’effet de morphologie
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4.2.2 Mode`les analytiques
4.2.2.1 Mode`les de Sachs et de Taylor
Les mode`les de Sachs (1928) et Taylor (1938) peuvent eˆtre utilise´s pour estimer, a` partir
des lois de fluage pour les phases α et β et de la fraction volumique de phase β, la vitesse de
fluage du mate´riau biphase´. L’e´lasticite´ est ne´glige´e dans ces deux mode`les.
Ces deux mode`les sont base´s sur une hypothe`se d’homoge´ne´ite´ des contraintes et vitesses
de fluage par phase soit, selon l’axe de la sollicitation :
ε˙α = ε˙0ασ
n
α (4.27)
ε˙β = ε˙0βσ
n
β (4.28)
Le mode`le de Sachs suppose une contrainte homoge`ne dans les phases α et β, e´gale a` la
contrainte de fluage :
Σ = σα = σβ (4.29)
La vitesse de fluage de chaque phase et du mate´riau biphase´ sont de´duites directement :
E˙ = (1− fvβ) ε˙α + fvβ ε˙β (4.30)
E˙ = (1− fvβ) [ε˙0αΣn] + fvβ [ε˙0βΣn] = [(1− fvβ) ε˙0α + fvβ ε˙0β] Σn (4.31)
Le mode`le de Taylor suppose au contraire une vitesse de de´formation homoge`ne dans les
phases α et β, e´gale a` la vitesse de fluage recherche´e :
E˙ = ε˙α = ε˙β (4.32)
Comme l’exposant de Norton n est le meˆme pour les deux phases, la solution est explicite dans
ce cas a` partir de la contrainte de fluage :
Σ = (1− fvβ)σα + fvβσβ (4.33)
σα =
ε˙
1/n
0β Σ
ε˙
1/n
0β + fvβ
(
ε˙
1/n
0α − ε˙1/n0β
) (4.34)
σβ =
ε˙
1/n
0α Σ
ε˙
1/n
0β + fvβ
(
ε˙
1/n
0α − ε˙1/n0β
) (4.35)
E˙ =
ε˙0αε˙0βΣ
n[
ε˙
1/n
0β + fvβ
(
ε˙
1/n
0α − ε˙1/n0β
)]n (4.36)
Pour ces lois de comportement, les mode`les de Sachs et de Taylor constituent des bornes
pour les vitesses de fluage, respectivement supe´rieure et infe´rieure. Ces bornes sont reporte´es
sur la figure 4.12. L’e´cart entre les bornes est nul pour les mate´riaux monophase´s α (fvβ = 0%)
et β (fvβ = 100%) et maximum (facteur 12,3 environ en vitesse) pour la fraction :
fvβ =
(
1− ε˙0β
ε˙0α
)
+ n
(
1−
(
ε˙0β
ε˙0α
)1/n)
(n+ 1)
(
1− ε˙0β
ε˙0α
)(
1−
(
ε˙0β
ε˙0α
)1/n) ≈ 28, 4% (4.37)
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Figure 4.12 – Evolution des vitesses de fluage (100MPa) en fonction de la fraction volumique de
phase β pour les mode`les de Taylor et de Sachs (parame`tres mate´riau de´taille´s dans le tableau
4.1)
L’e´cart entre les bornes de Taylor et Sachs e´tant e´leve´, il est ne´cessaire de proposer une
meilleure estimation, ce a` quoi l’on s’attache dans la suite par l’interme´diaire des simulations
par e´le´ments finis et d’autres mode`les analytiques.
4.2.2.2 Approches analytiques affines et au second-ordre
Deux approches supple´mentaires utilise´es au Laboratoire des Proprie´te´s Me´caniques et Ther-
modynamiques des Mate´riaux (R. Brenner et O. Castelnau, CNRS) ont e´galement e´te´ envisa-
ge´es. Ces me´thodes ont notamment e´te´ utilise´es par Brenner et al. (2002), Brenner et Masson
(2005), Castelnau et al. (2006).
Il s’agit d’approches de type champs moyens base´es sur une approche affine (approxima-
tion locale de la loi de comportement par sa tangente (Masson et Zaoui (1999), Masson et al.
(2000))) ou une approche au second-ordre (de´veloppement de Taylor au second-ordre du po-
tentiel d’ou` de´rive la loi de comportement (Ponte Castan˜eda (2002a, b))). On ne retiendra ici
que les re´sultats obtenus par l’approche au second-ordre, les re´sultats obtenus par le mode`le
affine sont pre´sente´s en annexe C sur la figure C.15 (de meˆme que ceux obtenus par le mode`le
de Berveiller et Zaoui (1979) (base´ sur l’approximation se´cante du mode`le auto-cohe´rent, sur
la figure C.14)). L’estimation de la vitesse de fluage est obtenue avec un sche´ma auto-cohe´rent.
Les estimations d’Hashin-Shtrikman ont e´galement e´te´ e´value´es. La morphologie utilise´e
dans cette mode´lisation est donc de type inclusion-matrice, i.e. seule la matrice est percole´e.
Pour l’estimation supe´rieure (HS+), la phase la moins re´sistante au fluage est la matrice alors
que pour l’estimation infe´rieure (HS-), la matrice est la phase la plus re´sistante.
La figure 4.13 pre´sente les courbes de vitesses donne´es par l’approche au second-ordre, le
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mode`le auto-cohe´rent, ainsi que les estimations d’Hashin-Shtrikman. L’estimation infe´rieure
d’Hashin-Shtrikman est relativement proche du mode`le de Taylor alors que l’estimation supe´-
rieure est nettement infe´rieure au mode`le de Sachs. Jusqu’a` environ 30% de phase β, le mode`le
auto-cohe´rent est tre`s proche de l’estimation infe´rieure d’Hashin-Shtrikman. A partir d’environ
90% de phase β, il est au contraire proche de l’estimation supe´rieure.
Figure 4.13 – Evolution des vitesses de fluage (100MPa) en fonction de la fraction volumique de
phase β e´value´es par l’approche au second-ordre (parame`tres mate´riau de´taille´s dans le tableau
4.1)
Ces mode`les analytiques vont eˆtre confronte´s aux simulations par e´le´ments finis afin de qua-
lifier les estimations fournies. Les simulations par e´le´ments finis, car ce sont celles qui prennent
en compte la morphologie du mate´riau biphase´, seront conside´re´s comme une re´fe´rence pour ce
comparatif.
4.2.3 Etude d’une microstructure de type polycristaux biphase´s de
Vorono¨ı
L’objectif est d’ici d’e´tudier l’influence de la fraction volumique sur le comportement en
fluage, le mode`le morphologique de microstructure e´tant celui des polye`dres biphase´s de Vo-
rono¨ı. Des fractions volumiques de phase β de 10, 30, 50, 70 et 90% ont e´te´ conside´re´es. On
s’attache e´galement a` comparer ces re´sultats aux re´sultats obtenus par l’approche analytique
au second-ordre.
4.2.3.1 Re´sultats des simulations par e´le´ments finis
La figure 4.14 pre´sente les vitesses de fluage moyennes entre les VES obtenues pour les trois
types de conditions aux limites pour une taille correspondant a` 27 germes en moyenne par VES.
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Le nombre de VES ne´cessaire pour estimer la vitesse moyenne a` ±5% ainsi que l’estimation de
la variance sont e´galement indique´s sur la figure.
Figure 4.14 – Evolution des vitesses de fluage (100MPa) en fonction de la fraction volumique de
phase β e´value´es par approche nume´rique statistique sur des polycristaux biphase´s de Vorono¨ı
de 27 germes (parame`tres mate´riau de´taille´s dans le tableau 4.1)
Les CLPC fournissent des vitesses plus proches des CLDHC que des CLCHC. Etant donne´
le contraste entre phases et le fait que la phase β « molle » soit de´bouchante (figure 4.5), on
pouvait en effet s’attendre au fait que les CLCHC fournissent une estimation tre`s souple par
rapport aux autres types de conditions aux limites. Par rapport a` la de´finition stricte du VSR
donne´e pre´ce´demment, il ne s’agit donc pas de VSR, meˆme si les diffe´rences sont faibles entre
les CLPC et CLDHC. Les CLPC sont ne´anmoins utilise´es pour estimer la vitesse de fluage du
mate´riau biphase´, ce qui pre´sente une ame´lioration par rapport aux mode`les de Sachs et Taylor.
La dispersion entre VES est maximale pour une fraction de phase β de 50%. Pour des fractions
plus faibles, les CLCHC pre´sentent des variations entre VES plus importantes que les CLPC
et CLDHC. A l’inverse, pour des fractions plus e´leve´es, des fluctuations plus importantes entre
VES ont e´te´ obtenues avec les CLPC et CLDHC.
4.2.3.2 Comparaison avec les mode`les analytiques
La figure 4.15 compare les re´sultats obtenus par e´le´ments finis en CLPC pour des VES
de 27 germes en moyenne avec ceux provenant de la mode´lisation analytique par approche au
second-ordre. Les comparaisons avec les mode´lisations affine et de Berveiller et Zaoui (1979) sont
pre´sente´es en annexe C sur les figures C.19 et C.20. Les estimations hautes et basses d’Hashin-
Shtrikman encadrent les re´sultats obtenus par e´le´ments finis. Le mode`le auto-cohe´rent estime
des vitesses de fluage infe´rieures aux simulations. A 10%, cet e´cart est le plus e´leve´ (en e´chelle
logarithmique) alors que pour des fractions supe´rieures a` 30%, les e´carts sont assez faibles.
192 4. Simulation du comportement du mate´riau biphase´
Figure 4.15 – Comparaison des e´volutions des vitesses de fluage (100MPa) en fonction de la
fraction volumique de phase β e´value´es par approche nume´rique statistique sur des polycristaux
biphase´s de Vorono¨ı de 27 germes et par approche analytique au second-ordre auto-cohe´rente
(parame`tres mate´riau de´taille´s dans le tableau 4.1)
L’approche au second-ordre fournit les valeurs les plus comparables aux simulations par
e´le´ments finis par rapport aux approches affines et de Berveiller et Zaoui (1979). Pour cette
morphologie et ces lois de comportement, la mode´lisation au second-ordre fournit une estima-
tion satisfaisante. Aucun effet morphologique n’est donc mis ici en e´vidence. Dans la suite, les
re´sultats obtenus analytiquement sont e´galement confronte´s a` d’autres morphologies.
4.2.3.3 Moyennes par phase, percolation
Les moyennes et moyennes par phase sont trace´es sur la figure 4.16 pour la contrainte et sur
la figure 4.17 pour la vitesse de fluage. La contrainte moyenne est la plus e´leve´e dans la phase
α, plus re´sistante au fluage, par rapport a` la phase β. De la meˆme manie`re, la de´formation
moyenne est la plus e´leve´e dans la phase β, moins re´sistante au fluage, par rapport a` la phase
β. En e´chelle logarithmique, les contrastes de contraintes sont assez faibles alors qu’ils sont plus
e´leve´s en vitesse de de´formation.
Les seuils de percolation se situent a` 18,5 et 81,5% de phase β. Il n’y a pas d’effet majeur
au niveau des vitesses moyennes (figures 4.14), moyennes par phase (figure 4.17) ou contraintes
moyennes par phase (figure 4.16). On peut ne´anmoins relever de le´gers effets : un contraste de
contraintes en phases le´ge`rement plus faible a` 10 et 90% et un contraste plus e´leve´ entre phases
a` 10 et 90%, voire une vitesse de fluage le´ge`rement e´leve´e a` 10%.
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Figure 4.16 – Evolution des contraintes de fluage moyenne et moyennes par phase en fonction de
la fraction volumique de phase β e´value´es par approche nume´rique statistique sur des polycris-
taux biphase´s de Vorono¨ı de 27 germes avec les conditions aux limites pe´riodiques (parame`tres
mate´riau de´taille´s dans le tableau 4.1)
Figure 4.17 – Evolution des vitesses de fluage (100MPa) moyenne et moyennes par phase en
fonction de la fraction volumique de phase β e´value´es par approche nume´rique statistique sur
des polycristaux biphase´s de Vorono¨ı de 27 germes avec les conditions aux limites pe´riodiques
(parame`tres mate´riau de´taille´s dans le tableau 4.1)
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Des simulations effectue´es sur des VES plus petits (8 germes) sont pre´sente´es en annexe C
sur la figure C.16. Le nombre de VES a` simuler est plus important, mais cela ne´cessite globa-
lement un temps de calcul plus faible. Pour ces petits VES, de faibles e´carts ont e´te´ releve´s en
CLPC et CLDHC alors que des vitesses sensiblement plus e´leve´es sont calcule´es, en particulier
pour des fractions de 10, 30 et 50% de phase β. Ces VES pre´sentent donc une plus forte sensi-
bilite´ aux conditions aux limites et sont donc moins repre´sentatifs.
Des simulations ont e´galement e´te´ mene´es sur des VES pe´riodise´s (8 et 27 germes en annexe
C sur les figures C.17 et C.18). Les dispersions entre VES sont nettement plus e´leve´es pour les
microstructures pe´riodiques. Pour les VES de 8 germes, un biais apparaˆıt e´galement en CLPC
et CLDHC, les microstructures pe´riodiques pre´sentant des vitesses de fluage plus e´leve´es alors
que les re´sultats obtenus en CLCHC sont sensiblement les meˆmes. Ce biais s’atte´nue pour une
taille de VES plus importante (27 germes) en terme de vitesse de fluage meˆme si la dispersion
entre VES reste plus e´leve´e que pour les microstructures non pe´riodise´es. Il est donc pre´fe´rable
d’utiliser des microstructures non pe´riodise´es, qui sont plus repre´sentatives (en moyenne) a` une
taille donne´e.
4.2.4 Etude de la sensibilite´ a` la morphologie
L’objectif de cette partie est de mettre en e´vidence une e´ventuelle sensibilite´ a` la morpholo-
gie. Si l’approche analytique au second-ordre fournit des re´sultats satisfaisants pour le mode`le
de microstructures des polycristaux de Vorono¨ı, une comparaison avec l’approche analytique
au second-ordre est e´galement mene´e ici avec les autres mode`les de microstructures pre´sente´s
dans le paragraphe pre´ce´dent. L’e´cart entre les mode`les de Sachs et Taylor est maximum au
voisinage de 30% de phase β, on s’inte´resse a` cette fraction de phase pour laquelle un effet
morphologique est susceptible d’eˆtre mis en e´vidence. Pour cette fraction de phase β, toutes les
microstructures sont bipercole´es excepte´ pour le mode`le des facettes de Vorono¨ı, pour lequel
seule la phase β est percole´e.
Pour chaque mode`le de microstructure, des tailles croissantes de VES sont employe´es, pour
chaque type de conditions aux limites. Les vitesses de fluage obtenues pour ces diffe´rentes tailles
de VES sont pre´sente´es en annexe C sur les figures C.21, C.22, C.23, C.24 et C.25. Dans la
suite du paragraphe, les re´sultats obtenus sur les VES de tailles les plus importantes sont utili-
se´s. Comme des raffinements diffe´rents sont employe´s en fonction de la morphologie (e´tude de
sensibilite´ en annexe C sur le figure C.13), ces tailles maximales, limite´es par les capacite´s de
calcul, varient d’une morphologie a` une autre.
La figure 4.18 compare les vitesses de fluage entre les diffe´rentes morphologies e´tudie´es, pour
les trois types de conditions aux limites avec celle obtenue analytiquement avec l’approche au
second-ordre. Par rapport a` la de´finition stricte du VSR donne´e pre´ce´demment, le VSR n’est
atteint pour aucune des morphologies, meˆme si les diffe´rences sont assez faibles entre les CLPC
et CLDHC. Pour le mode`le des sphe`res boole´ennes, la taille des VES simule´s semble ne´anmoins
plus proche du VSR que celle des VES des autres morphologies.
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Figure 4.18 – Evolution des vitesses de fluage (100MPa) en fonction des morphologies e´tudie´es,
pour les trois types de conditions aux limites et les VES de tailles maximales utilise´es (fvβ ≈
30%, parame`tres mate´riau de´taille´s dans le tableau 4.1)
En se basant sur les re´sultats obtenus avec les CLPC pour e´valuer les vitesses de fluage,
peu d’effets de morphologie sont ici mis en e´vidence. Cela peut notamment sembler e´tonnant
pour le mode`le des facettes de Vorono¨ı pour lequel la phase α n’est pas percole´e. Ceci pourrait
provenir de biais lie´ a` la petite taille du VES utilise´. D’une part, meˆme si on peut noter sur la
figure 4.9 que pour ng = 1 les microstructures reposent sur plusieurs polye`dres de Vorono¨ı, cela
n’exclut pas que pour certaines de ces microstructures une partie de la phase α soit traversante
et se rapproche ainsi des cas ou` la microstructure est bipercole´e. D’autre part, dans le cas des
conditions aux limites pe´riodiques, la morphologie n’est pas exactement le mode`le des facettes
de Vorono¨ı mais plutoˆt une re´pe´tition pe´riodique de motifs de la taille du VES construit avec
le mode`le des facettes de Vorono¨ı, ce qui peut mener dans certains cas a` des microstructures
bipercole´es comme les autres morphologies e´tudie´es. Il conviendrait donc, pour pouvoir exclure
un effet de la morphogie, de pouvoir simuler de plus grands VES, ce qui ne´cessiterait de plus
grosses capacite´s de calculs.
Pour les simulations obtenues avec les CLPC, les moyennes et moyennes par phase sont tra-
ce´es sur la figure 4.19 pour la contrainte et sur la figure 4.20 pour la vitesse de fluage. Comme
pour les moyennes, les moyennes par phase montrent a` nouveau peu d’effet de la morphologie.
Dans tous les cas, le contraste de contraintes entre les phases α et β est faible (de l’ordre de 1,5).
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Figure 4.19 – Evolution des contraintes de fluage moyenne et moyennes par phase en fonction
des morphologies e´tudie´es (fvβ ≈ 30%), avec les conditions aux limites pe´riodiques (parame`tres
mate´riau de´taille´s dans le tableau 4.1)
Figure 4.20 – Evolution des vitesses de fluage (100MPa) moyenne et moyennes par phase en
fonction des morphologies e´tudie´es (fvβ ≈ 30%), avec les conditions aux limites pe´riodiques
(parame`tres mate´riau de´taille´s dans le tableau 4.1)
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Dans les conditions de cette e´tude, peu d’effets de morphologie sont observe´s. Il pourrait
ne´anmoins en eˆtre autrement pour de plus forts contrastes de comportement entre les phases
α et β. De plus, cette e´tude serait a` poursuivre a` l’aide de VES de plus grande taille,
se rapprochant de la taille du VSR, afin de re´aliser un comparatif entre morphologies des
comportements effectifs estime´s. Par ailleurs, de plus grands VES permettraient de pleinement
e´tudier les diffe´rentes morphologies de´veloppe´es ici, sans biais.
Les mode`les analytiques de Sachs et Taylor ne fournissent qu’un encadrement assez large
du comportement d’un mate´riau biphase´. Sans la limite des capacite´s de calculs, l’approche
nume´rique statistique par VES est a` privile´gier pour l’e´valuation du comportement en fluage
d’un mate´riau dont on connaˆıt la morphologie des phases. De manie`re plus re´aliste, le mode`le
auto-cohe´rent avec l’approche au second-ordre permet de fournir une estimation qui semble
correcte du comportement du mate´riau biphase´. Ce mode`le analytique est donc un moyen
tre`s efficace pour e´valuer le comportement en fluage d’un mate´riau dont les phases obe´issent
a` des lois de Norton.
Afin d’e´valuer le comportement en fluage du M5® dans le domaine biphase´, les deux
approches, nume´rique statistique par VES et analytique (mode`le auto-cohe´rent avec approche
au second-ordre) sont choisies. Les mode`les de Taylor et Sachs, tre`s rapides a` mettre en
œuvre, sont e´galement utilise´s.
4.3 Evaluation du comportement en fluage duM5® dans
le domaine biphase´
Les lois de comportement utilise´es pour cette e´valuation sont de´taille´es dans le paragraphe
suivant et les microstructures employe´es sont celles pre´sente´es dans le paragraphe 4.1.2.1, pour
le M5®. Les re´sultats obtenus avec les mode`les analytiques se´lectionne´s sont ensuite pre´sente´s
et confronte´s aux re´sultats expe´rimentaux. Enfin, il en est de meˆme avec les re´sultats obtenus
par simulations par e´le´ments finis. Ces derniers sont aussi analyse´s afin d’e´tudier dans quel
re´gime de fluage sont sollicite´es les phases. L’effet morphologique est aussi compare´ a` l’effet de
taille de grains.
4.3.1 Evolution des lois de comportement et de la microstructure
dans le domaine biphase´
La mode´lisation du comportement en fluage de chacune des phases a e´te´ e´tablie et iden-
tifie´e dans le chapitre pre´ce´dent a` partir d’essais dans les domaines monophase´s quasi-α et β
respectivement. Cette mode´lisation prend en compte l’effet de la tempe´rature ainsi que l’effet
de la taille de grains. Les lois de chacune de phases peuvent s’exprimer sous la forme simplifie´e
de´taille´e en annexe A (e´quations A.11, A.12 et A.13).
Ces lois sont extrapole´es dans le domaine biphase´, aux tempe´ratures e´tudie´es expe´rimen-
talement (800, 820, 840, 860, 880 et 900°C). Pour le re´gime de fluage diffusionnel, on fait
l’hypothe`se que la nature du joint de grains n’a pas d’influence. En effet, en monophase´ α,
le fluage diffusionnel caracte´rise de la de´formation par diffusion aux joints de grains α/α ; en
monophase´ β, le fluage diffusionnel caracte´rise de la de´formation par diffusion aux joints de
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grains β/β mais en biphase´, les joints de grains sont majoritairement α/β. Donc si la de´forma-
tion est pilote´e par la diffusion intergranulaire, il faudrait en toute rigueur conside´rer les joints
α/β. Le faible contraste entre phases en fluage diffusionnel (tableau 4.2) permet sans doute
d’e´viter de devoir prendre en compte de manie`re supple´mentaire les interfaces interphases. De
plus, on rappelle que les lois de fluage diffusionnel de chaque phase ont e´te´ identifie´es avec des
joints de grains α/β : dans le domaine quasi-α, de la phase β est pre´sente aux joints de grains
α, et dans le domaine quasi-β, dans lequel de la phase α est aussi pre´sente aux joints de grains β.
Les tailles de grains conside´re´es pour chacune des phases sont celles mesure´es par analyse
me´tallographique apre`s les essais de fluage (tableau 3.2). Le tableau 4.2 rappelle ces tailles de
grains et regroupe les valeurs des parame`tres ε˙1, ε˙2, n1 et n2 pour chacune des phases et pour
les diffe´rentes tempe´ratures.
Phase 800°C 820°C 840°C 860°C 880°C 900°C
α dα(µm) 7,4 7,1 6,8 6,7 5,9 5,1
n1 = 1 ε˙1(s
−1) 2, 86.10−6 4, 78.10−6 7, 94.10−6 1, 19.10−5 2, 48.10−5 5, 39.10−5
n2 = 5 ε˙2(s
−1) 7, 57.10−11 1, 24.10−10 2, 00.10−9 3, 16.10−10 4, 93.10−10 7, 55.10−10
β dβ(µm) 1,2 2,6 4,0 5,8 9,5 20
n1 = 1 ε˙1(s
−1) 2, 42.10−3 5, 88.10−4 3, 86.10−4 2, 93.10−4 1, 50.10−4 3, 52.10−5
n2 = 4 ε˙2(s
−1) 2, 01.10−11 1, 34.10−10 4, 44.10−10 1, 29.10−9 4, 75.10−9 2, 85.10−8
Tableau 4.2 – Parame`tres du mode`le de fluage M5® dans le domaine biphase´ prenant en compte
l’effet de la tempe´rature et de la taille de grains pour les phases α et β
On fixe donc la taille de grains dans la loi de comportement, ce qui est ne´cessaire pour les
mode`les analytiques. Par e´le´ments finis, on aurait pu tenir compte de la taille de chaque grain
de la microstructure pour avoir une loi locale. Un tel raffinement n’a pas e´te´ mis en place vu
que les lois ont e´te´ identifie´es avec une taille de grains moyenne et vu e´galement l’hypothe`se
forte ne distinguant pas le type de joint de grains.
Le parame`tre de premie`re importance dans ce mode`le est la taille de grains, en particulier
pour le re´gime de fluage diffusionnel. Une incertitude expe´rimentale, de ±1µm, peut donc avoir
une forte influence sur l’extrapolation des lois pour chacune des phases α et β. La figure 4.21
reporte les vitesses de fluage a` 1MPa (re´gime de fluage diffusionnel) extrapole´es dans le domaine
biphase´ ainsi que les incertitudes lie´es a` la taille de grains dans le domaine biphase´.
La loi de fluage de la phase α est peu sensible a` cette incertitude car la taille de grains α du
domaine biphase´ e´volue peu par rapport a` celle observe´e dans le domaine quasi-α. L’incertitude
est la plus importante a` 880 et 900°C, en fin de transformation de phases, quand la taille de
grains α commence a` diminuer de manie`re significative. Ne´anmoins, a` ces tempe´ratures, l’in-
fluence de la phase α sur le comportement du mate´riau tend a priori a` diminuer car la fraction
volumique devient infe´rieure a` 30% et que la phase α ne percole plus.
Entre 860 et 900°C, l’incertitude sur la loi de fluage de la phase β lie´e a` celle de la taille
de grains β a` ces tempe´ratures est du meˆme ordre de grandeur. Pour des tempe´ratures plus
faibles, cette incertitude augmente significativement alors que les tailles de grains β deviennent
tre`s faibles par rapport aux tailles de grains observe´es dans le domaine quasi-β. A 820°C, l’in-
certitude atteint une de´cade et a` 800°C, trois de´cades. Il semble de´licat d’ame´liorer la pre´cision
a` ces tempe´ratures sur la connaissance de la taille de grains β e´tant donne´e la forme des grains
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Figure 4.21 – Vitesse de fluage a` 1MPa pour chacune des phases α et β extrapole´e en tempe´-
rature et taille de grains a` partir des domaines monophase´s quasi-α et β et incertitudes lie´es a`
la taille de grains dans le domaine biphase´ (parame`tres du mode`le de´taille´s dans le tableau 3.7)
observe´s (figure 2.18). En conse´quence, la plus grande prudence est de mise pour les lois de
fluage de la phase β a` 800 et 820°C.
Les lois de fluage des phases α et β extrapole´es sont reporte´es sur la figure 4.22. Les re´sul-
tats expe´rimentaux sont e´galement repre´sente´s. Contrairement a` la mode´lisation ne prenant en
compte que l’effet de tempe´rature et de la contrainte mais pas l’effet de taille de grains (figure
2.20), de 800 a` 880°C, les courbes expe´rimentales sont encadre´es par les vitesses de chaque
phase, meˆme pour les faibles contraintes. Ceci montre une ame´lioration sensible de la mode´li-
sation du comportement de chacune des phases.
En prenant en compte les incertitudes maximales de taille de grains α et β du domaine bi-
phase´, les courbes expe´rimentales restent dans tous les cas encadre´es par les vitesses de chaque
phase, hormis a` 800°C et 880°C au voisinage de 1MPa ou` la vitesse expe´rimentale du mate´riau
biphase´ deviendrait tre`s le´ge`rement infe´rieure a` celle de la phase α.
A 900°C, les comportements mode´lise´s des phases α et β sont assez proches. Les points
expe´rimentaux sont plus proches de la phase β, ce qui est logique vu que cet essai a e´te´ utilise´
dans le domaine quasi-β pour identifier le comportement de la phase β. L’hypothe`se propose´e
e´tait que l’on ne´gligeait l’influence de la phase α re´siduelle sur le comportement me´canique ob-
serve´. Comme le contraste en vitesse entre les phases est faible d’apre`s le mode`le, cela permet
de renforcer a posterirori cette hypothe`se.
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Figure 4.22 – Mode´lisation du fluage du M5® dans le domaine biphase´ a` partir de lois pour
chacune des phases α et β (parame`tres mate´riau de´taille´s dans le tableau 4.2)
Jusqu’a` environ 10MPa, les deux phases pre´sentent le re´gime de fluage diffusionnel. Dans ce
re´gime, le contraste entre phases ne de´pend pas de la contrainte. Il est maximum a` 800°C (de
l’ordre de trois de´cades en vitesse) et de´croˆıt quand la tempe´rature augmente. Jusqu’a` 880°C,
la phase la plus re´sistante au fluage est la phase α, conforme´ment a` la bibliographie (Hunt et
Foote (1977), Rodchenkov et Semenov (2005)). A 900°C, le contraste s’inverse par effet de
taille de grains, la phase β est alors le´ge`rement plus re´sistante que la phase α.
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Mis a` part a` 900°C, pour des contraintes plus e´leve´es, le re´gime de fluage de la phase β
est encore diffusionnel alors que la phase α pre´sente le re´gime de fluage dislocations. Ainsi,
le contraste entre phases diminue quand la contrainte augmente et on peut meˆme observer
des croisements entre les courbes de chacune des phases. Pour les contraintes les plus e´le´ve´es
(30MPa ou plus selon la tempe´rature), la mode´lisation extrapole´e pre´voit que la phase α devient
moins re´sistante que la phase β.
Des exemples de microstructures simule´es ont e´te´ pre´sente´s sur la figure 4.4. A 800°C
(fvβ ≈ 7%), la phase β est quasiment percole´e alors que la phase α l’est entie`rement. Entre
820 et 860°C (de fvβ ≈ 15% a` ≈ 50%), les microstructures sont bi-percole´es. Enfin, a` 880°C
(fvβ ≈ 71%), seule la phase β percole.
4.3.2 Mode`les analytiques
4.3.2.1 Mode`les de Sachs et de Taylor
Dans un premier temps, a` partir de ces lois de fluage pour les phases α et β et de la donne´e
de la fraction volumique moyenne de phase β (tableau 4.3), les mode`les de Sachs (1928) et
Taylor (1938) sont utilise´s pour leur simplicite´ de mise en œuvre.
Tempe´rature 800°C 820°C 840°C 860°C 880°C 900°C
fvβ 7% 15% 34% 50% 71% 92%
Tableau 4.3 – Fractions volumiques de phase β du M5® conside´re´es dans le domaine biphase´,
mesure´es par suivi de re´sistance avant les essais de fluage
Dans les deux cas, les contraintes et vitesses de fluage sont homoge`nes par phase :
ε˙α = ε˙1ασ
n1α
α + ε˙2ασ
n2α
α (4.38)
ε˙β = ε˙1βσ
n1β
β + ε˙2βσ
n2β
β (4.39)
Le mode`le de Sachs suppose une contrainte homoge`ne dans les phases α et β, e´gale a` la
contrainte de fluage :
Σ = σα = σβ (4.40)
La vitesse de fluage de chaque phase et donc du mate´riau biphase´ sont obtenues directement :
E˙ = (1− fvβ) ε˙α + fvβ ε˙β (4.41)
E˙ = (1− fvβ) [ε˙1αΣn1α + ε˙2αΣn2α ] + fvβ [ε˙1βΣn1β + ε˙2βΣn2β ] (4.42)
Le mode`le de Taylor suppose au contraire une vitesse de de´formation homoge`ne dans les
phases α et β, e´gale a` la vitesse de fluage recherche´e :
E˙ = ε˙α = ε˙β (4.43)
Les e´quations de comportement ne permettant pas d’expliciter la contrainte en fonction de
la vitesse de fluage, le solveur du logiciel Excel (base´ sur un algorithme de gradient re´duit
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ge´ne´ralise´) est utilise´ pour calculer nume´riquement les contraintes σα et σβ dans chaque phase,
pour une vitesse de fluage donne´e. La contrainte de fluage est ensuite obtenue a` partir des
contraintes dans chaque phase :
Σ = (1− fvβ)σα + fvβσβ (4.44)
Les mode`les de Sachs et Taylor sont des bornes du point de vue e´nerge´tique, respectivement
supe´rieure et infe´rieure. Ne´anmoins, e´tant donne´e la forme particulie`re des lois de comporte-
ment (a` deux re´gimes), cette hie´rachie n’est pas valable du point de vue des vitesses de fluage.
La figure 4.23 pre´sente ainsi un exemple artificiel de lois α et β mettant en e´vidence pour
une fraction volumique de 50% cette particularite´ au niveau des mode`les de Taylor et de Sachs3.
Pour cette fraction volumique (50%), le mode`le de Taylor est la courbe moyenne, a` vitesse don-
ne´e, des lois α et β alors que le mode`le de Sachs est la courbe moyenne, a` contrainte donne´e.
Dans ce cas, pour des contraintes infe´rieures a` environ 7,5MPa, le mode`le de Sachs propose de
manie`re habituelle une valeur supe´rieure pour les vitesses de fluage et le mode`le de Taylor une
valeur infe´rieure. De 7,5 a` 10MPa, les roˆles sont inverse´s.
Figure 4.23 – Illustration en e´chelle line´aire de la possibilite´ de croisement entre les mode`les de
Sachs et de Taylor (hypothe`ses de contrainte et de´formation homoge`ne respectivement) pour un
mate´riau biphase´ et des lois de comportement non-line´aires pour chacune des phases α et β
Quoi qu’il en soit, ces mode`les demeurent parmi les plus simples a` mettre en œuvre pour
e´valuer les vitesses de fluage d’un mate´riau biphase´. Ils ont donc e´te´ applique´s avec les lois de
fluage du tableau 4.2 et les fractions volumiques du tableau 4.3. La figure 4.24 pre´sente cette
mode´lisation pour les diffe´rentes tempe´ratures e´tudie´es dans le domaine biphase´.
3Les valeurs des exposants de Norton sont ainsi accentue´es (n2=3 pour la phase β et n2=12 pour la phase
α) pour que le croisement soit le plus net possible sur la figure
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Figure 4.24 – Mode´lisations de Taylor et de Sachs (hypothe`ses de de´formation et contrainte
homoge`ne respectivement) du fluage du M5® dans le domaine biphase´ a` partir de lois pour
chacune des phases α et β (parame`tres mate´riau de´taille´s dans le tableau 4.2)
A 900°C, comme le contraste de vitesses est faible entre les phases et que la fraction de phase
β est e´leve´e (92%), les mode`les de Taylor et Sachs demeurent au voisinage de la loi β et donc
e´galement des re´sultats expe´rimentaux. Dans ce cas, aucune mode´lisation supple´mentaire ne
semble ne´cessaire a` cette tempe´rature. De plus, d’apre`s la figure 4.25, l’incertitude concernant
la loi α, due a` la taille de grains (figure 4.21) a peu d’influence a` cette tempe´rature.
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A 880°C, le contraste de vitesses entre les phases α et β est infe´rieur a` une de´cade sur tout le
domaine de contraintes. Les mode`les de Taylor et de Sachs donnent donc des re´sultats similaires.
Les re´sultats expe´rimentaux sont le´ge`rement infe´rieurs en vitesse aux pre´dictions du mode`le de
Taylor. Les e´carts sont ne´anmoins assez faibles et pourraient provenir, pour une part, sur la
l’incertitude de taille de grains (figure 4.25) ou pour d’autre part, de l’incertitude expe´rimentale
(annexe A) et des hypothe`ses simplificatrices quant aux lois de comportement. Pour des tailles
de grains le´ge`rement supe´rieures, les vitesses expe´rimentales pourraient eˆtre encadre´es par les
mode`les de Sachs et Taylor. Inversement, si les tailles de grains ont e´te´ le´ge`rement surestime´es,
l’e´cart par rapport au mode`le de Taylor pourrait eˆtre sensiblement plus important, tout en
restant infe´rieur a` un facteur 2 en vitesse.
Figure 4.25 – Mode´lisations de Taylor et de Sachs (hypothe`ses de de´formation et contrainte
homoge`ne respectivement) du fluage du M5® a` 1MPa dans le domaine biphase´ a` partir de
lois pour chacune des phases α et β extrapole´es en tempe´rature et taille de grains a` partir des
domaines monophase´s quasi-α et β et incertitudes lie´es a` la taille de grains dans le domaine
biphase´ (parame`tres mate´riau de´taille´s dans le tableau 3.7)
A 840 et 860°C, les mode`les de Sachs et Taylor donnent des re´sultats plus nettement dif-
fe´rents, comme l’e´cart entre les vitesses de chaque phase est plus e´leve´ (1,5 de´cade environ).
A ces deux tempe´ratures, une mode´lisation comple´mentaire peut eˆtre utile pour estimer plus
pre´cise´ment la vitesse du mate´riau biphase´. Par ailleurs, les re´sultats expe´rimentaux sont en-
cadre´s par les mode`les. A ces deux tempe´ratures, en dec¸a` de 10MPa (ou` les courbes de Sachs
et Taylor sont proches l’une de l’autre et aussi de la courbe expe´rimentale), l’incertitude lie´e a`
la taille de grains ne modifie pas ces observations (figure 4.25).
A 800 et 820°C, le contraste entre les vitesses de fluage des deux phases est encore plus
e´leve´ (2-3 de´cades) et les pre´dictions des mode`les de Taylor et Sachs sont alors e´loigne´es de plus
d’une de´cade en vitesse. Dans ces deux cas e´galement, une mode´lisation plus fine est ne´cessaire
pour mieux estimer la vitesse du mate´riau biphase´. Les courbes expe´rimentales sont encadre´es
4.3. Evaluation du comportement en fluage du M5® dans le domaine biphase´ 205
par les mode`les et sont plus proches du mode`le de Taylor. La forte incertitude concernant les
vitesses de la phase β lie´e a` l’e´valuation de la taille de grains a` ces tempe´ratures est rappele´e.
Pour ces faibles fractions de phase, l’influence de cette incertitude est mode´re´e sur le mode`le
de Taylor mais plus forte sur le mode`le de Sachs. Malgre´ cela, les mode`les de Taylor et Sachs
encadrent quasiment dans tous les cas les courbes expe´rimentales (figure 4.25). De plus, malgre´
la grande simplicite´ du mode`le, en premie`re approche, les vitesses e´value´es par le mode`le de
Taylor sont plutoˆt satisfaisantes.
4.3.2.2 Mode`le auto-cohe´rent (approche au second-ordre)
Les lois de comportement expe´rimentales ont e´te´ implante´es dans le mode`le auto-cohe´rent,
avec l’approche au second-ordre, au Laboratoire des Proprie´te´s Me´caniques et Thermodyna-
miques des Mate´riaux (R. Brenner et O. Castelnau, CNRS). Des simulations ont ainsi e´te´
effectue´es pour la tempe´rature de 860°C et des contraintes de fluage de 1, 4, 10 et 20MPa.
La figure 4.26 pre´sente les re´sultats de ces simulations. En plus de la vitesse macroscopique de
fluage, ces simulations fournissent e´galement les contraintes et vitesses par phase. De plus, une
estimation des he´te´roge´ne´ite´s de contrainte et de´formation intraphases est e´galement accessible
graˆce a` l’approche au second-ordre en de´finissant les grandeurs normalise´es suivantes :
δσ =
√〈
σ2eq
〉
eq
− 〈σ〉2eq
〈σ〉eq
(4.45)
δε˙ =
√〈
ε˙2eq
〉
eq
− 〈ε˙〉2eq
〈ε˙〉eq
(4.46)
Ces grandeurs sont e´galement reporte´es sur la figure 4.26.
Le mode`le auto-cohe´rent fournit une estimation tre`s proche des valeurs expe´rimentales et
permet de reproduire une sensibilite´ analogue a` la contrainte (exposant de Norton apparent de
l’ordre de 1,2 entre 1 et 10MPa). Les re´sultats du mode`le auto-cohe´rent sont plus proches de
ceux du mode`le de Taylor que de ceux du mode`le de Sachs, comme cela avait e´te´ remarque´
dans le paragraphe pre´ce´dent.
En conside´rant les contraintes et he´te´roge´ne´ite´s de contraintes (δσ) par phase, dans ce do-
maine de contraintes, seul le re´gime de fluage diffusionnel est sollicite´ pour la phase β. Le re´gime
de fluage dislocations, dont la mode´lisation de l’effet Hall-Petch e´tait moins solidement fonde´e,
n’intervient donc pas dans le fluage du mate´riau biphase´. Pour la phase α, les deux re´gimes de
fluage, diffusionnel et dislocations, sont sollicite´s. L’exposant de Norton apparent le´ge`rement
supe´rieur a` 1 est donc sans doute duˆ a` la phase α.
A 1MPa, les deux phases fluent dans le re´gime diffusionnel et les he´te´roge´ne´ite´s sont iden-
tiques entre phases. Pour les contraintes plus e´leve´es (supe´rieures a` 10MPa), les he´te´roge´ne´ite´s
de contraintes et de´formations diminuent. Ceci est duˆ au fait que le contraste entre phases
diminue lorsque la contrainte augmente, mais aussi au fait, pour les contraintes de la phase α,
que cette dernie`re flue de plus en plus dans le re´gime dislocations.
Cette mode´lisation analytique semble donc tre`s inte´ressante, car pour de faibles temps de
calcul, elle permet d’apporter une ame´lioration par rapport au mode`le de Taylor en proposant
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Figure 4.26 – Mode´lisation auto-cohe´rente (approche au second ordre) du fluage du M5® a`
860°C a` partir de lois pour chacune des phases α et β (parame`tres mate´riau de´taille´s dans
le tableau 4.2). Les he´te´roge´ne´ite´s intraphases, δσ (e´quation 4.45) et δε˙ (e´quation 4.46), sont
mentionne´es sur le graphe
des vitesses de fluage plus proches des vitesses expe´rimentales et un exposant de Norton appa-
rent analogue a` l’exposant expe´rimental. Elle ne´cessite malgre´ tout une validation par rapport
aux simulations par e´le´ments finis, qui prennent en compte la morphologie du mate´riau.
4.3.3 Simulation par e´le´ments finis du comportement en fluage du
M5® dans le domaine biphase´
Des simulations par e´le´ments finis ont e´te´ effectue´es, en suivant l’approche statistique sur
des VES, dans des conditions qui permettent la confrontation avec les mode`les analytiques
pre´ce´dents :
– pour une contrainte de fluage de 1MPa aux tempe´ratures de 820, 840, 860 et 880°C ;
– et pour des contraintes de fluage de 4, 10 et 20MPa a` 860°C.
A 900°C, les mode`les de Taylor et Sachs sont suffisants pour pre´dire le comportement du
mate´riau biphase´.
A 800°C, aucune simulation par e´le´ments finis n’a e´te´ effectue´e. Etant donne´ le fort contraste
entre les lois de fluage de chaque phase (figure 4.22) et la finesse de la phase β au niveau de
la microstructure (figure 4.4), un raffinement de maillage plus important du maillage qu’aux
autres tempe´ratures aurait e´te´ ne´cessaire. De plus, comme l’incertitude concernant le compor-
tement de la phase β a` cause de la taille de grains est tre`s e´leve´e (figure 4.21), il a e´te´ de´cide´
de focaliser les simulations aux autres tempe´ratures du domaine biphase´. On peut ne´anmoins
noter qu’il s’agit presque ici du domaine quasi-α (fvβ ≈ 7%).
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Comme pour l’e´tude de l’effet morphologique sur le comportement en fluage, des e´le´ments
cubiques quadratiques a` 20 nœuds (CU20) ont e´te´ utilise´s. A 820 et 840°C, on a utilise´ un
raffinement de 20 e´le´ments pour une longueur Lg (coˆte´ du cube correspondant en moyenne
a` un grain α de la tesselation de Vorono¨ı). A 860°C et 880°C, comme le contraste entre les
phases est moins important et que les grains β sont plus gros, un raffinement moins important,
respectivement de 15 et 10 e´le´ments pour Lg, a e´te´ suffisant.
Pour les diffe´rentes conditions de simulations, des VES contenant en moyenne un germe
(ng = 1, figure 4.4) ont e´te´ employe´s avec les trois types de conditions aux limites. Les re´alisa-
tions de VES ont e´te´ multiplie´es afin d’obtenir pour chaque type de conditions aux limites, un
comportement apparent moyen.
Mis a` part a` 860°C sous une contrainte de 20MPa, pour cette taille de VES, il a e´te´ ob-
serve´ un e´cart significatif entre les vitesses moyennes apparentes de fluage obtenues par les trois
types de conditions aux limites (figures 4.27 et 4.29). Il ne s’agit donc pas de VSR meˆme si
les e´carts sont faibles entre les CLPC et CLDHC. L’e´valuation du comportement effectif est
alors base´e sur le comportement moyen entre les VES obtenu avec les conditions aux limites
pe´riodiques (CLPC). L’intervalle de confiance est fixe´ par les deux autres types de conditions
aux limites, les CLCHC fournissant une estimation supe´rieure et les CLDHC une estimation
infe´rieure (proche de celle obtenue par les CLPC). Les VES simule´s sont de taille infe´rieure au
VSR mais permettent donc ne´anmoins d’affiner l’estimation de la vitesse effective du mate´riau
biphase´ par rapport aux mode`les de Sachs et Taylor.
4.3.3.1 Analyse des re´sultats a` 1MPa
1. Vitesses moyennes de fluage :
La figure 4.27 regroupe les vitesses de fluage moyennes obtenues pour une contrainte de
1MPa a` 820, 840, 860 et 880°C. Comme mentionne´ pre´ce´demment, on observe des e´carts
entre les vitesses de fluage apparentes fournies par les trois types de conditions aux li-
mites, meˆme si cet e´cart est faible a` 880°C. L’e´cart est le plus important avec les CLCHC
alors que les CLPC et CLDHC donnent des re´sultats proches.
Le comportement apparent, e´value´ par les CLPC, est assez proche des vitesses expe´-
rimentales a` 820, 840 et 860°C. A 880°C, l’e´cart est plus important mais cela n’est pas
surprenant car la valeur expe´rimentale est infe´rieure aux pre´dictions du mode`le de Taylor.
Pour toutes les tempe´ratures, les estimations obtenues avec les CLPC sont assez proches
du mode`le de Taylor et plus e´loigne´es du mode`le de Sachs (mis a` part a` 880°C).
A 860°C, la mode´lisation analytique auto-cohe´rente, avec approche au second-ordre, four-
nit une vitesse de fluage comprise entre celles obtenues par les CLPC et CLDHC, proche
donc de l’estimation simule´e par e´le´ments finis, ce qui valide dans ces conditions le mode`le
analytique.
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Figure 4.27 – Mode´lisation par e´le´ments finis du fluage du M5® pour une contrainte de
1MPa a` partir de lois pour chacune des phases α et β (parame`tres mate´riau de´taille´s dans
le tableau 4.2)
2. Analyse des he´te´roge´ne´ite´s :
La figure 4.28 permet l’analyse des he´te´roge´ne´ite´s de contraintes et vitesses de fluage
dans chacune des phases pour une contrainte de fluage a` 1MPa a` 820, 840, 860 et 880°C.
Les he´te´roge´ne´ite´s intraphases, de´finies de manie`re analogue au mode`le analytique (δσ
(e´quation 4.45) et δε˙ (e´quation 4.46)) et calcule´es a` partir des champs de contraintes et
de vitesses de fluage aux points de Gauss, sont mentionne´es sur le graphe.
Pour toutes ces tempe´ratures, la contrainte se concentre dans la phase α, plus re´sistante
au fluage et inversement pour la de´formation dans la phase β. Etant donne´s les compor-
tements de chaque phase aux diffe´rentes tempe´ratures (figure 4.22), seul le re´gime diffu-
sionnel est sollicite´ dans le mate´riau biphase´ d’apre`s ces simulations. Comme le coefficient
de Norton est n1 = 1 pour le re´gime diffusionnel, ceci se traduit par des valeurs d’he´-
te´roge´ne´ite´ identiques en contraintes et vitesses de de´formation pour chaque tempe´rature.
Les he´te´roge´ne´ite´s de contraintes et vitesses de de´formation diminuent quand la tempe´-
rature augmente car le contraste entre phases diminue aussi. A 820 et 840°C, contraintes
et de´formations sont nettement plus he´te´roge`nes dans la phase β. Ceci s’explique par sa
distribution morphologique, toute la phase β est peu e´loigne´e de l’autre phase, et donc
fortement affecte´e me´caniquement par la phase α. A 860 et 880°C, les contraintes et de´-
formations sont quasiment aussi he´te´roge`nes dans chacune des phases.
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Figure 4.28 – He´te´roge´ne´ite´s par phase de contraintes et vitesses de fluage du M5® pour
une contrainte de 1MPa simule´es par e´le´ments finis en conditions aux limites pe´riodiques
a` partir de lois pour chacune des phases α et β (parame`tres mate´riau de´taille´s dans le
tableau 4.2). Les he´te´roge´ne´ite´s intraphases, δσ (e´quation 4.45) et δε˙ (e´quation 4.46),
sont mentionne´es sur le graphe
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4.3.3.2 Analyse des re´sultats a` 860°C
1. Vitesses moyennes de fluage :
La figure 4.29 regroupe les vitesses de fluage moyennes obtenues a` 860°C pour une
contrainte de 1, 4, 10 et 20MPa. Comme mentionne´ pre´ce´demment, de 1 a` 10MPa, on
observe des e´carts entre les vitesses de fluage apparentes fournies par les trois types de
conditions aux limites, meˆme si cet e´cart est faible pour 10MPa. L’e´cart est le plus im-
portant avec les CLCHC alors que les CLPC et CLDHC ont des re´sultats proches. A
20MPa, l’e´cart entre les CLCHC et CLDHC est infe´rieur a` 5%, les VES simule´s sont donc
des VSR pour cette tempe´rature (et donc les lois de comportements des phases α et β a`
860°C) et cette contrainte de 20MPa.
Figure 4.29 – Mode´lisation par e´le´ments finis du fluage a` 1-4-10 et 20MPa du M5® a`
860°C a` partir de lois pour chacune des phases α et β (parame`tres mate´riau de´taille´s dans
le tableau 4.2). Les he´te´roge´ne´ite´s intraphases, δσ (e´quation 4.45) et δε˙ (e´quation 4.46),
sont mentionne´es sur le graphe
Pour toutes les contraintes explore´es, les vitesses de fluage estime´es par e´le´ments finis en
conditions pe´riodiques sont quasiment me´dianes (en logarithmique) entre les mode`les de
Sachs et Taylor et le´ge`rement plus e´leve´es que la valeur obtenue avec le mode`le auto-
cohe´rent. Pourtant, le contraste de contraintes entre les phases α et β est moins e´leve´
dans la mode´lisation par e´le´ments finis (figures 4.26 et 4.29). Dans les deux cas, la sen-
sibilite´ a` la contrainte est la meˆme et les re´sultats sont proches des valeurs expe´rimentales.
2. Analyse des he´te´roge´ne´ite´s :
La figure 4.30 permet l’analyse des he´te´roge´ne´ite´s de contraintes et vitesses de fluage dans
chacune des phases a` 860°C pour les contraintes de fluage a` 1, 4, 10 et 20MPa. Les he´te´-
roge´ne´ite´s intraphases, de´finies de manie`re analogue au mode`le analytique (δσ (e´quation
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4.45) et δε˙ (e´quation 4.46)) et calcule´es a` partir des champs de contraintes et de vitesses
de fluage aux points de Gauss, sont mentionne´es sur le graphe.
Figure 4.30 – He´te´roge´ne´ite´s par phase de contraintes et vitesses de fluage a` 1-4-10 et
20MPa du M5® a` 860°C simule´es par e´le´ments finis en conditions aux limites pe´riodiques
a` partir de lois pour chacune des phases α et β (parame`tres mate´riau de´taille´s dans le
tableau 4.2). Les he´te´roge´ne´ite´s intraphases, δσ (e´quation 4.45) et δε˙ (e´quation 4.46),
sont mentionne´es sur le graphe
Les he´te´roge´ne´ite´s de contraintes (δσ) et de´formations (δε˙) sont moins importantes que
dans la mode´lisation auto-cohe´rente (figures 4.26 et 4.29). A 1MPa, seuls les re´gimes
de fluage diffusionnels sont sollicite´s, l’he´te´roge´ne´ite´ intraphase est donc identique en
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contrainte et de´formation (figure 4.30). Pour les autres contraintes, la phase β est tou-
jours sollicite´e dans le re´gime de fluage diffusionnel alors que la phase α flue e´galement
dans la re´gime de fluage dislocations, partiellement a` 4 et 10MPa et comple`tement a`
20MPa. Les he´te´roge´ne´ite´s de contraintes diminuent quand la contrainte moyenne aug-
mente et sont plus e´leve´es dans la phase β par rapport a` la phase α. Les he´te´roge´ne´ite´s
de de´formation diminuent de meˆme dans la phase β pour des contraintes plus e´leve´es et
deviennent donc infe´rieures a` celles calcule´es pour la phase α.
Le comportement en fluage du mate´riau M5® a e´te´ e´value´ par des approches analytiques
(mode`les de Sachs, Taylor, auto-cohe´rent avec approche au second-ordre) et nume´riques
(approche statistique par VES, par e´le´ments finis). Le comportement de chaque phase
est de´crit par le mode`le identifie´ dans les domaines quasi-α et quasi-β et de´taille´ dans le
tableau 3.7. La prise en compte de la taille de grains dans le comportement de chaque
phase permet de reproduire de manie`re satisfaisante l’e´volution du fluage de chaque
phase et ame´liore la mode´lisation du fluage dans le domaine biphase´. La forte de´pen-
dance des lois de comportement vis-a`-vis de la taille de grains montre qu’il est important de
connaˆıtre le plus pre´cise´ment possible ce parame`tre. En affinant la connaissance de la taille des
grains α et β dans le domaine biphase´, les diffe´rentes mode´lisations pourraient eˆtre ame´liore´es.
Les mode`les de Sachs et Taylor ne sont suffisants que lorsque le contraste entre phases
est faible (a` 880 et 900°C par exemple). Pour les tempe´ratures plus faibles, meˆme si le
mode`le de Taylor peut, en premie`re approximation fournir une estimation, ces mode`les sont
insuffisants. Le mode`le auto-cohe´rent et le mode`le par e´le´ments finis proposent des vitesses de
fluage comparables et proches des vitesses expe´rimentales. Meˆme si la confrontation entre ces
mode´lisations est a` approfondir, ces re´sultats confirment donc que le mode`le auto-cohe´rent
avec approche au second-ordre permet d’e´valuer le comportement en fluage du mate´riau
biphase´, meˆme pour ces nouvelles lois de fluage. Dans le cadre d’une approche macroscopique
telle que cette e´tude et de faibles contrastes entre phases, le mode`le le plus efficace est donc
le mode`le auto-cohe´rent, avec approche au second-ordre.
Pour de plus forts contrastes, l’approche statistique par VES et la mode´lisation par
e´le´ments finis pourraient s’ave´rer ne´cessaire. Il en serait de meˆme dans le cadre d’une approche
plus locale. Afin d’affiner les estimations par e´le´ments finis aux diffe´rentes tempe´ratures, des
simulations pour des VES de plus grande taille seraient a` envisager, ce qui repre´sente une
e´tude assez lourde en temps et puissance de calcul.
Les simulations ont permis de montrer que dans le domaine biphase´, la phase β est uni-
quement sollicite´e dans le re´gime de fluage diffusionnel alors que la phase α est sollicite´e dans
les deux re´gimes de fluage, diffusionnel et dislocations. L’hypothe`se d’effet Hall-Petch pour
le re´gime de fluage dislocations de la phase β n’a donc pas d’influence dans le domaine biphase´.
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Pour une fraction de phase β de 30% et un contraste constant de 100 en vitesse pour
des lois de fluage de Norton, peu d’effet de morphologie est observe´. Il pourrait ne´anmoins
en eˆtre autrement pour de plus forts contrastes de comportement entre les phases α et β.
Comme les contrastes entre phases pour les lois de fluage de chaque phase s’ave`rent faibles,
cette e´tude a permis de montrer que l’effet de morphologie est limite´ pour le fluage du M5®
dans le domaine biphase´, tre`s infe´rieur a` l’effet de taille de grains. Pour une quantification
plus pre´cise de l’effet morphologique, cette e´tude serait a` poursuivre a` l’aide de VES de
plus grande taille, se rapprochant de la taille du VSR, afin de re´aliser un comparatif entre
morphologies des comportements effectifs estime´s.
Les diffe´rentes mode´lisations montrent que la prise en compte de l’effet de taille de grains
ame´liore tre`s fortement la mode´lisation du comportement du mate´riau biphase´. En effet, les
diffe´rentes valeurs fournies par ces mode`les s’approchent des valeurs expe´rimentales. Un bon
accord entre les simulations par e´le´ments finis et le mode`le analytique auto-cohe´rent, avec
approche au second ordre, a e´te´ observe´. Meˆme si la confrontation entre ces mode´lisations
est a` approfondir, la mode´lisation analytique apparaˆıt comme une solution efficace a` retenir
pour estimer le comportement du mate´riau biphase´ a` partir des lois de fluage mode´lise´es pour
chaque phase.
Il faut ne´anmoins rester conscient que la physique sous-jacente de cette mode´lisation
peut eˆtre mise en doute, notamment le fait que l’on n’a pas distingue´ pour le fluage
diffusionnel de Coble le type de joints de grains (interfaces inter ou intraphases). Des
approches plus locales seraient a` envisager pour ame´liorer ces aspects. Dans ce cas, la mo-
de´lisation par e´le´ments finis s’ave´rerait sans doute ne´cessaire, en plus des mode`les analytiques.
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5.1 Conclusion ge´ne´rale
Au sein d’un projet de soutien au nucle´aire industriel, i.e. aux re´acteurs nucle´aires actuel-
lement en service, ce travail de the`se a fait plus particulie`rement partie des travaux d’e´tude de
la tenue du gainage combustible en alliage de zirconium M5® des Re´acteurs a` Eau Pressurise´e
(REP). Le contexte conside´re´ est l’une des situations de re´fe´rence utilise´es dans les e´tudes de
dimensionnement et de suˆrete´ des REP, a` savoir l’Accident par Perte de Re´frige´rant Primaire
(APRP).
Dans le cas d’une rupture d’une branche du circuit primaire, ce sce´nario pre´voit que les
gaines de combustible sont soumises a` un transitoire les portant rapidement a` haute tempe´ra-
ture (700-1200°C), en pre´sence de vapeur d’eau et avec une pression interne significative. Les
exigences de suˆrete´ se traduisent par un certain nombre de crite`res portant sur la de´formation
et la fragilisation des gaines au cours du transitoire, servant de de´monstration quant a` la la ca-
pacite´ de refroidissabilite´ du cœur a` long terme. Cette e´tude s’est plus particulie`rement inscrite
dans la premie`re phase du transitoire APRP (gonflement - rupture).
Il est ne´anmoins rappele´ que ce travail de the`se s’est situe´e en amont par rapport aux condi-
tions APRP, bien que la motivation initiale soit relie´e a` ces conditions accidentelles. Notamment,
les effets suivants n’ont pas e´te´ pris en compte ici :
– irradiation (mate´riau vierge) ;
– hydroge`ne (mate´riau vierge) ;
– oxydation (vide secondaire) ;
– conditions dynamiques (conditions isothermes et sollicitations de fluage) ;
– texture et structure diffe´rentes de celles d’une gaine en pression interne (sollicitation axiale
dans la direction de laminage d’une toˆle).
Nos re´sultats et conclusions, pre´sente´s dans ce manuscrit et synthe´tise´s ci-dessous, ne sont donc
valides que dans ce cadre particulier. Leur extrapolation aux conditions EDGAR et a fortiori
APRP ne peuvent se faire directement, sans pre´cautions.
1. Comportement en fluage au chauffage du M5® :
A partir des diffe´rents essais re´alise´s sur de la toˆle de M5®, pour des tempe´ratures
comprises entre 650 et 1050°C, un comportement analogue a e´te´ re´ve´le´, par rapport a`
celui observe´ par Kaddour (2004) sur gaines. Plus en de´tails selon les diffe´rents domaines
de phases, on a observe´ :
– dans le domaine monophase´ quasi-α, deux re´gimes de fluage, d’exposants de Norton
n1=1 a` faibles contraintes et n2=5 a` plus fortes contraintes
– dans le domaine monophase´ β, un seul re´gime d’exposant de Norton n2=4
– dans le haut du domaine biphase´, un re´gime supple´mentaire de fluage avec un exposant
de Norton n1=1. Ce domaine a e´te´ alors conside´re´ comme le domaine quasi-β et le
re´gime observe´ est associe´ a` la phase β, en plus du re´gime de´ja` mis en e´vidence dans le
domaine monophase´ β. Par ailleurs, d’un point de vue microstructural, paralle`lement
a` la disparition de la phase α, un fort grossissement de la taille des grains β lors de la
transition du domaine quasi-β (900-920°C) vers le bas du domaine 100% β (930-960°C).
L’insuffisance de la mode´lisation du comportement du mate´riau biphase´ base´e sur l’extra-
polation directe de lois de comportement pour chaque phase identifie´es dans les domaines
monophase´s respectifs a e´te´ remise en e´vidence, en particulier aux faibles contraintes,
et relie´e notamment a` la rupture de comportement observe´e dans le haut du domaine
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biphase´. Afin d’ame´liorer l’extrapolation du comportement de chaque phase et par conse´-
quent la mode´lisation du comportement de chaque phase, les effets de taille de grains et
des e´le´ments d’alliage ont alors e´te´ e´tudie´s.
2. Effet de la taille de grains sur le comportement en fluage du M5® :
Pour la phase α, ce travail a e´tabli les re´sultats suivants :
– un effet de taille de grains, de´crit par le mode`le de Coble, est observe´ dans le re´gime
basses contraintes, confirmant son caracte`re diffusionnel,
– aucun effet de taille de grains n’est mis en e´vidence pour le re´gime de fluage disloca-
tions, aux plus fortes contraintes.
Pour la phase β, cette e´tude a montre´ les re´sultats suivants :
– peu d’effet de taille de grains pour le re´gime de fluage dislocations a e´te´ constate´. Malgre´
tout, un effet de type Hall-Petch pourrait conduire a` un renforcement du mate´riau, pour
les faibles tailles de grains (infe´rieures a` 90µm environ),
– l’on a confirme´ l’existence d’un second re´gime de fluage. Comme pour la phase α, il
s’agit d’un re´gime fortement de´pendant de la taille de grains. Etant donne´ que les tailles
de grains β ont un intervalle d’e´volution important (trois de´cades) dans les domaines
quasi-β et biphase´, il est crucial de prendre en compte cet effet. Un mode`le de type
Coble est ici e´galement adapte´.
Il a donc e´te´ montre´ expe´rimentalement que la vitesse de fluage du M5® e´tait sensible a`
la taille de grains, dans certains domaines de tempe´rature / contrainte. Par conse´quent,
le mode`le de comportement destine´ a` eˆtre ensuite extrapole´ dans le domaine biphase´ a
e´te´ affine´ en y incluant ces effets de taille de grains. L’identification a e´te´ re´alise´e a` partir
de l’ensemble des essais de fluage effectue´s sur le mate´riau M5®.
3. Effet des e´le´ments d’alliage sur le comportement en fluage du M5® :
Le contraste « micro-chimique » en niobium entre chaque phase dans le domaine biphase´
a e´te´ mis en e´vidence par un e´tude pre´liminaire expe´rimentale. Des teneurs proches des
teneurs a` l’e´quilibre ont ainsi e´te´ mesure´es, enrichissement en niobium de la phase β et
appauvrissement de la phase α.
En comple´ment de l’effet de taille de grains, nous nous sommes alors attache´s a` mettre en
e´vidence un effet de ces teneurs spe´cifiques en niobium et oxyge`ne sur le comportement
en fluage de chaque phase.
Pour la phase α, cette e´tude a montre´ les re´sultats suivants :
– la teneur en niobium a re´ve´le´ un effet sur les deux re´gimes de fluage. A 700°C, une
diminution de la teneur de 1 a` 0,2% entraˆıne une augmentation de la vitesse de fluage
de moins d’une de´cade dans le re´gime de fluage diffusionnel et d’un peu plus d’une
de´cade dans le re´gime de fluage dislocations. Quand la tempe´rature augmente vers
840-850°C, cet effet diminue d’une demi-de´cade pour le re´gime de fluage dislocations ;
– cet effet du niobium seul peut eˆtre conside´re´ comme une borne supe´rieure de l’effet du
contraste « micro-chimique » global sur la phase α, dans l’hypothe`se ou` l’effet serait
inverse pour l’enrichissement en oxyge`ne de la phase α.
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Pour la phase β, ce travail a permis d’e´tablir les re´sultats suivants :
– la teneur en niobium a un effet sur le re´gime de fluage dislocations. Les e´carts releve´s
sont ne´anmoins moins importants que pour la phase α (une diminution de la teneur
de 1 a` 0,2% entraˆıne a` 960°C une augmentation de la vitesse de fluage d’environ une
demi-de´cade) ;
– pour le re´gime de fluage diffusionnel, aucun effet du niobium seul n’a clairement e´te´
mis en e´vidence ;
– un faible effet durcissant dans le re´gime de fluage dislocations (45% environ en vitesse)
et dans le re´gime de fluage diffusionnel (30% environ en vitesse) a e´te´ mesure´, sous
l’effet combine´ de l’enrichissement en niobium et de l’appauvrissement en oxyge`ne tel
qu’observe´ pour la phase β dans le domaine biphase´.
A la lumie`re de ces re´sultats, par rapport a` l’effet de taille de grains, l’effet du contraste
«micro-chimique » apparaˆıt de second ordre. Dans un premier temps, le mode`le de fluage
prenant en compte l’effet de taille de grains ainsi que l’effet de la tempe´rature a donc sem-
ble´ suffisant pour de´crire le comportement de la phase β dans les domaines monophase´
β, quasi-β voire biphase´ (α+ β).
4. Simulation du comportement du mate´riau biphase´ M5® :
A partir des lois de comportement de chaque phase, l’e´valuation du comportement en
fluage du mate´riau biphase´ a e´te´ traite´e par une approche nume´rique et statistique : la
me´thode, utilisant des Volumes Ele´mentaires Statistiques (VES), a consiste´ en l’estima-
tion du comportement effectif a` partir de simulations par e´le´ments finis de microstructures
biphase´es ale´atoires, de´crivant la morphologie 3D de chacune des phases.
Ainsi, dans un premier temps, en se basant sur des lois de comportement simplifie´es pour
chaque phase, on a e´tudie´ a` partir de diffe´rents morphologies et diffe´rentes fractions volu-
miques l’effet de la morphologie sur le comportement en fluage du mate´riau biphase´. Peu
d’effet a e´te´ observe´ par cette e´tude. De plus, dans ces conditions, l’estimation du com-
portement du mate´riau biphase´ a` partir d’une mode´lisation analytique auto-cohe´rente,
avec l’approche au second-ordre, est apparue tre`s efficace et donc tre`s satisfaisante.
Dans un second temps, on s’est base´ sur la mode´lisation du comportement en fluage de
chaque phase prenant en compte l’effet de taille de grains ainsi que l’effet de la tempe´-
rature. Les extrapolations de ces lois dans le domaine biphase´, mode´lisation analytiques
(mode`les de Sachs, Taylor, auto-cohe´rent avec approche au second-ordre) et les simula-
tions nume´riques ont montre´ que la prise en compte de l’effet de taille de grains permet de
reproduire de manie`re satisfaisante l’e´volution du fluage de chaque phase. Les estimations
des vitesses de fluage du mate´riau biphase´ se sont re´ve´le´es proches des vitesses obser-
ve´es expe´rimentalement. A nouveau, l’estimation du comportement du mate´riau biphase´
a` partir d’une mode´lisation analytique auto-cohe´rente, avec l’approche au second-ordre,
est apparue tre`s inte´ressante. Il s’agit donc d’une me´thode a` conside´rer par la suite.
De plus, ces simulations ont permis de montrer que dans le domaine biphase´ :
– la phase α est sollicite´e dans les deux re´gimes de fluage, diffusionnel et dislocations,
– la phase β est uniquement sollicite´e dans le re´gime de fluage diffusionnel. La mode´lisa-
tion d’un suppose´ effet Hall-Petch pour le re´gime de fluage dislocations de la phase β
n’a donc pas d’effet dans le domaine biphase´.
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5.2 Perspectives d’e´tudes
– Simulation du comportement du mate´riau biphase´ M5® :
Afin d’e´tudier plus finement un possible effet morphologique, les simulations sont a` pour-
suivre a` l’aide de VES de plus grande taille, se rapprochant de la taille de VSR. Ceci
pourrait eˆtre effectue´ pour diffe´rentes fractions volumiques afin de re´ellement balayer les
diffe´rentes possibilite´s de percolation de chaque phase. Cela permettrait de re´aliser de
manie`re plus comple`te et sans biais un comparatif entre morphologies des comportement
effectifs estime´s. Une comparaison plus locale reste a` effectuer a` l’aide des distributions
des de´formations (ou vitesses de de´formation) et contraintes dans chaque phase, en plus
des comparaisons globales (moyennes et moyennes par phase). Un plus fort contraste entre
les phases peut aussi eˆtre envisage´ afin d’accentuer l’effet de la morpholgie.
La base expe´rimentale e´tant assez large, la confrontation entre les simulations du com-
portement du mate´riau biphase´ M5® et les essais doit eˆtre comple´te´e. De meˆme, les
simulations sont a` poursuivre a` l’aide de VES de plus grande taille, se rapprochant de la
taille de VSR.
Toutes ces travaux comple´mentaires peuvent e´galement permettre de confronter les simu-
lations nume´riques et les mode`les analytiques pour les valider plus comple`tement, afin de
pouvoir s’en servir pour les prochaines e´volutions de la mode´lisation des lois de compor-
tements des phases α et β du M5®.
– Effet de l’oxyge`ne et/ou de l’oxydation sur le comportement en fluage du M5® ?
Les re´sultats de cette e´tude concernant plus particulie`rement les effets du niobium, il
convient d’e´tayer l’hypothe`se selon laquelle l’effet de l’oxyge`ne serait inverse, i.e. aussi un
effet durcissant mais s’opposant a` celui niobium car les teneurs en niobium et oxyge`ne
e´voluent en sens inverse dans le domaine biphase´.
Pour cela, des alliages a` variabilite´ en oxyge`ne doivent eˆtre e´labore´s afin de comple´ter
l’e´tude des effets des e´le´ments d’alliage sur le comportement en fluage du M5®, de meˆme
que le mate´riau repre´sentatif-α, dont l’e´laboration a e´choue´.
Si l’effet combine´ du niobium et de l’oxyge`ne s’ave`re assez important, une mode´lisation
comple´mentaire pourrait alors permettre d’affiner les lois de comportement des phases α
et β dans le domaine biphase´.
Par ailleurs, afin de se rapprocher du cadre re´el des e´tudes EDGAR ou APRP, il convien-
dra de prendre en compte progressivement les effets mis de coˆte´. En particulier, dans un
premier temps, l’e´tude de l’effet de l’oxydation, s’appuyant en partie sur l’e´tude pre´ce´-
dente de l’effet de l’oxyge`ne est a` aborder.
– Comportement isotropique ou anisotropique du M5® ?
Cette perspective concerne essentiellement la phase α, la plus susceptible a` de l’anisotro-
pie de comportement, mais pourrait eˆtre aussi aborde´e pour la phase β. L’objectif affiche´
serait d’identifier un comportement isotrope a` haute tempe´rature (>650°C ou tout du
moins dans le domaine biphase´).
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Si ce n’est pas le cas, il s’agira de de´velopper un nouveau mode`le de gonflement, corres-
pondant a` du fluage d’une gaine sous pression interne. Mais, comme le phe´nome`ne de
ballonnement (gonflement localise´ de la gaine) n’est pas vraiment unidimensionnel, cela
risque de ne pas suffire. De manie`re plus comple`te, on pourrait donc envisager de de´velop-
per un mode`le tridimensionnel de fluage, par exemple en e´largissant la base expe´rimentale
a` d’autres directions de sollicitations et en analysant les re´sultats par des approches po-
lycristallines.
Ainsi, on permettrait le passage entre diffe´rentes structures (toˆles, gaines) et sollicitations
(traction, pression interne...), par des approches polycristallines en cas d’anisotropie.
– Conditions dynamiques du M5® :
Par la suite, afin de se rapprocher des conditions du transitoire APRP, il faudra prendre
aussi en compte les aspects anisothermes et e´volution de la pression interne. Comme des
conditions dynamiques impliquent des e´tats hors e´quilibre (retards dans la transforma-
tion de phases...), cette perspective semble la plus lointaine. Un premier pas pourrait eˆtre
une mode´lisation pseudo-dynamique, i.e. de´composer les e´volutions dynamiques en une
succession de paliers statiques, et de voir quelles sont les e´volutions a` apporter a` cette
mode´lisation.
Annexe A
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Cette annexe de´crit la technique expe´rimentale employe´e dans toute l’e´tude pour mener des
essais de fluage isotherme sur toˆle, a` haute tempe´rature (650-1050°C), sous atmosphe`re protec-
trice (vide secondaire) et dans le domaine des faibles contraintes (1-100MPa). Une me´thode de
chargement axial par paliers a e´te´ employe´e a` chaque tempe´rature investigue´e.
Les diffe´rentes mesures effectue´es ainsi que les me´thodes de de´pouillement sont de´crites en
de´tail. Un syste`me de suivi de re´sistance permet de suivre in-situ la transformation de phases
et la de´formation de l’e´prouvette. La de´formation de l’e´prouvette est e´galement suivie par ex-
tensome´trie laser. Les mesures dans ce cas sont de´pouille´es par analyse inverse.
Enfin, les diverses incertitudes expe´rimentales sont e´value´es.
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A.1 Dispositif expe´rimental de fluage
Le dispositif expe´rimental utilise´ pour re´aliser les essais de fluage a e´te´ de´veloppe´ au Centre
des Mate´riaux des Mines ParisTech par Michel Rousselot lors de la the`se de Ste´phane Fre´chinet
(2001), puis ame´liore´ lors de celle de Djillali Kaddour (2004) (figure A.1). Il permet, sous
atmosphe`re protectrice (vide secondaire), d’effectuer des essais dilatome´triques et me´caniques
en controˆle de charge axiale, a` haute tempe´rature, sur diverses ge´ome´tries d’e´prouvettes :
– des tubes de gainage comme lors des the`ses de Fre´chinet (2001), Kaddour (2004),
– des toˆles dans cette e´tude (figure A.2), pour lesquelles un protocole spe´cifique a e´te´ mis
en place.
Figure A.1 – Dispositif expe´rimental de fluage axial a` haute tempe´rature sous vide secondaire
L’enceinte a` vide, e´quipe´e d’un syste`me de pompage (pompe primaire a` palettes et pompe
secondaire turbomole´culaire) permet d’atteindre un vide secondaire infe´rieur a` 10−6mbar.
Le four a` radiations, d’une puissance maximale de 6kW, situe´ a` l’inte´rieur de cette enceinte,
permet d’atteindre des tempe´ratures supe´rieures a` 1200°C. Son pilotage thermique est assure´
par un EuroTherm, comprenant un correcteur PID, la mesure de tempe´rature se faisant par
l’interme´diaire d’un thermocouple S platine / platine rhodie´ - 10% (pour des raisons de compa-
tibilite´ me´tallurgique a` haute tempe´rature avec les alliages de zirconium) soude´ par points au
milieu de la zone utile de l’e´prouvette (figure A.3). Ceci permet de re´guler la tempe´rature jus-
qu’a` des vitesses de 300°C/min. Cette limitation provient notamment de la limite de vitesse de
refroidissement four coupe´ en-dessous de 650°C. Fre´chinet (2001), Kaddour (2004) ont ve´rifie´
a` l’aide de deux thermocouples supple´mentaires que le gradient thermique au niveau de la zone
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Figure A.2 – Ge´ome´rie des e´prouvettes de fluage
utile est infe´rieur a` 5°C. Ce faible gradient thermique a e´te´ confirme´ ici graˆce aux observations
me´tallographiques post essais (homoge´ne´ite´ des proportions de phase α et β dans le domaine
biphase´ et e´galement de taille de grains en haut du domaine biphase´ dans le domaine ou` est
observe´ le fort grossissement des grains β).
Figure A.3 – Montage expe´rimental des e´prouvettes de fluage
Le ve´rin e´lectrome´canique, place´ a` l’exte´rieur de l’enceinte, sollicite axialement l’e´prouvette.
Une cellule de charge de capacite´ maximale 50daN est situe´e a` l’inte´rieur de l’enceinte. Associe´e
a` un asservissement a` correcteur proportionnel, celle-ci permet de piloter le ve´rin a` charge im-
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pose´e F (figure A.3). Le re´glage correct de l’alignement de la ligne de traction s’effectue par les
interme´diaires du syste`me de serrage des mors sur les lignes d’amarrages supe´rieurs et infe´rieurs
(syste`me a` olives coniques), du pot en me´tal de Wood reliant la ligne d’amarrage infe´rieure au
ve´rin e´lectrome´canique et aussi du syste`me de guidage du ve´rin e´lectrome´canique.
Un extensome`tre laser, dont l’e´metteur et le re´cepteur sont situe´s de part et d’autre de
l’enceinte au niveau de hublots filtrants (figure A.4), mesure sans contact la distance d entre
les teˆtes de l’e´prouvette (figure A.3). Le de´pouillement de ces mesures est de´taille´ dans la suite
de cette annexe.
Figure A.4 – Positionnement de l’extensome`tre laser de part et d’autre de la machine de fluage
Un suivi de re´sistance de l’e´prouvette est e´galement mis en œuvre par un syste`me quatre fils,
compose´ de deux amene´es de courant continu d’intensite´ I et de deux fils de prise de potentiel
U en platine rhodie´ - 10% (pour les meˆmes raisons de compatibilite´ me´tallurgique avec le Zr
que pour le thermocouple). Ces prises de potentiel sont soude´es par points de part et d’autre
de la zone utile (figure A.3). Cette mesure de diffe´rence de potentiel permet a` la fois de suivre
in-situ la transformation de phases dans le mate´riau, mais aussi au cours de l’essai de suivre la
de´formation de la partie utile de l’e´prouvette. Le de´pouillement de ces mesures est e´galement
de´taille´ dans la suite.
Les mors e´tant en alliage a` base de nickel, des feuillards de molybde`ne sont inse´re´s comme
e´le´ments se´parateurs entre les mors et l’e´prouvette (toujours pour des raisons de compatibilite´
me´tallurgique avec le mate´riau), tout en conduisant le courant arrivant par les mors et devant
traverser l’e´prouvette.
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Le four et la cellule de charge (et par conse´quent la ligne d’amarrage supe´rieure) sont re-
froidis par une circulation d’eau.
A.2 De´roulement des essais de fluage
Le montage expe´rimental des e´prouvettes est re´alise´ comme de´crit sur la figure A.3, en re´-
gulant a` charge nulle. L’enceinte est ensuite mise sous vide secondaire.
Les acquisitions effectue´es lors de l’essai sont, en fonction de la base de temps :
– la tempe´rature T de l’e´prouvette, par l’interme´diaire du thermocouple,
– la charge axiale F applique´e, par l’interme´diaire de la cellule de charge,
– la diffe´rence de potentiel U de part et d’autre de la zone utile,
– la distance d entre les teˆtes de l’e´prouvette, par l’interme´diaire de l’extensome`tre laser.
Le cycle thermique applique´ lors de l’essai est de´crit figure A.5.
Figure A.5 – Cycle thermique applique´ aux e´prouvettes de fluage
Les diffe´rents chauffages et refroidissements sont effectue´s a` charge nulle, le syte`me de re´gu-
lation suivant alors la dilatation thermique du mate´riau ainsi que la dilatation ou contraction
due aux changements de phases.
Un premier palier de 5min a` 200°C permet de ve´rifier le bon fonctionnement de l’acquisition
et des asservissements en tempe´rature et en charge. De plus, cela sert de re´fe´rence de de´part
commune a` tous les essais.
La tempe´rature d’essai est atteinte ensuite en suivant une rampe de 50°C/min. Un palier
d’attente de 30min a` cette tempe´rature est effectue´ avant de de´buter le cycle de chargement
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me´canique, dont un exemple est fourni figure A.6. La tempe´rature est ainsi plus homoge`ne au
voisinage de l’e´prouvette et la mesure laser par conse´quent plus stable e´galement. Par ailleurs,
d’un point de vue me´tallurgique, un e´tat de « quasi-e´quilibre » est atteint, que ce soit en termes
de transformation de phases ou de taille de grains. Cette phase de stabilisation a` la tempe´rature
d’essai permet aussi de ve´rifier qu’il n’y a pas de chargement parasite (la distance d entre les
teˆtes mesure´e par l’extensome`tre laser reste fixe).
Contrairement a` un essai de fluage classique (Gueussier (1956), Saint-Antonin (1995)) ou`
l’on maintient une charge ou une contrainte constante, dans un souci d’e´conomie de temps et
de matie`re, une meˆme e´prouvette est sollicite´e a` diffe´rentes charges constantes au cours d’un
meˆme essai. Cette approche a de´ja` e´te´ utilise´e dans les e´tudes pre´ce´dentes (Kaddour (2004) et
Kaddour et al. (2004) sur le meˆme mate´riau et ante´rieurement Fre´chinet (2001) sur le Zy-4) ou
dans d’autres e´tudes dans la litte´rature, notamment pour le Zr par Ardell et Sherby (1967), Ma-
cEwen et al. (1981) ou des alliages de Zr par Murty (2000a) ou encore des composites a` matrice
Ti (Ranganath et Mishra (1996)). Certaines limites d’une telle approche sont expe´rimente´es
par Warda et al. (1973) ou de´crites par Franklin et al. (1983) : durcissement et restauration
e´ventuels du mate´riau, plus ge´ne´ralement dans le cas d’e´tudes a` plus basse tempe´rature.
Une me´thode a` paliers croissants et/ou de´croissants de tempe´rature a e´te´ utilise´e e´galement
par Ardell et Sherby (1967), Gilbert et al. (1969), Warda et al. (1973), MacEwen et al. (1981)
sur du Zr en comparatif de la me´thode pre´ce´dente ou par Malakondaiah et al. (1982) sur du
Zr, Ti et Co dans le domaine α pour identifier des e´nergies d’activation ou encore Singh et al.
(2001) sur du Zr-2,5%Nb afin de mettre en e´vidence l’effet de l’e´tat me´tallurgique de de´part
(e´croui ou recristallise´). Etant donne´ les effets microstructuraux sur le comportement en fluage
mis en e´vidence par Kaddour (2004), une telle approche ne peut eˆtre envisage´e au-dela` de ce
domaine et n’a donc pas e´te´ utilise´e ici.
Ici, afin donc de s’assurer de l’e´quivalence dans ce cas pre´cis entre les deux approches, il
convient de ve´rifier qu’il n’y a pas d’effet d’histoire du chargement. On fait donc subir a` l’e´prou-
vette a` la fois des paliers croissants et de´croissants de charge comme de´crit figure A.6.
Figure A.6 – Cycle de chargement me´canique applique´ aux e´prouvettes de fluage (ici, par
exemple, 10 paliers de chargement)
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Mis a` part dans de rares cas, au premier niveau de chargement, les e´prouvettes ne sont
sollicite´es que dans le re´gime de fluage secondaire ou stationnaire (vitesse de fluage constante
en fonction du temps). Chaque niveau de chargement est maintenu pour de´former la zone utile
d’environ 2% afin d’obtenir une mesure correcte de la vitesse de de´formation.
L’essai est pilote´ a` charge constante et non pas a` contrainte constante. Il est donc normal
de constater que la contrainte augmente le´ge`rement au cours du palier. Ne´anmoins, pour des
paliers d’environ 2% de de´formation, cette augmentation est trop faible pour eˆtre sensible au
niveau des vitesses de fluage (vitesses constantes par niveau de charge). C’est donc la contrainte
moyenne par niveau de chargement qui est retenue.
D’un point de vue pratique, le choix du niveau minimum de chargement (premier niveau)
et du niveau maximum de chargement est limite´ respectivement par la pre´cision expe´rimentale
de la mesure de la charge et par la vitesse maximale accessible a` charge constante (en-dec¸a` de
la capacite´ maximale de 50daN la cellule de charge). Le nombre maximum de paliers est quant
a` lui lie´ a` l’allongement total mesurable par extensome´trie laser (10mm).
A la fin de l’essai, avant de refroidir, on re´gule a` nouveau a` charge nulle. Aucun effet de
seuil n’est observe´, a` savoir que le mate´riau s’arreˆte de fluer (vitesse de de´formation infe´rieure
a` 5.10−8s−1) quand on annule la sollicitation.
Le refroidissement peut ensuite s’effectuer de deux manie`res :
– four coupe´ afin de « tremper » la microstructure du mate´riau. C’est le refroidissement
utilise´ pour les essais effectue´s dans le domaine quasi-α, mais surtout ceux effectue´s dans
le domaine biphase´ (α+β). Le but est que la phase β, existant a` la tempe´rature d’essai, se
transforme au refroidissement en une microstructure de Widmansta¨tten, que l’on pourra
distinguer de la phase α primaire en me´tallographie (figure 2.18).
– de manie`re e´tage´e avec un palier isotherme de 30min a` 880°C avant de refroidir e´galement
four coupe´. Ce refroidissement a e´te´ utilise´ pour les essais effectue´s dans le domaine β. En
effet il a e´te´ observe´ lors de la the`se de D. Kaddour (2004) qu’au refroidissement a` partir
du domaine β, la phase α germait principalement tout d’abord en position intergranulaire
β et se de´veloppait le long des joints de grains sous forme de lattes, la germination / crois-
sance en position intragranulaire β se de´roulant par la suite. Le palier isotherme a` 880°C
permet aux lattes de phase α forme´es au refroidissement, en l’occurrence principalement
intergranulaires, de s’e´paissir, par rapport aux autres lattes, intragranulaires, qui seront
forme´es dans la suite du refroidissement, ce qui permet de mettre en e´vidence les ex-grains
β par analyse me´tallographique (figure 2.11).
A.3 De´pouillement des essais de fluage
Etant donne´s les niveaux de de´formations atteints (plusieurs dizaines de %), le de´pouillement
de l’essai se fait en grandeurs rationnelles. Deux mesures permettent d’acce´der a` la de´forma-
tion de l’e´prouvette : le suivi de re´sistance, qui permet de plus d’assurer un suivi in-situ de
la transformation de phases, et le suivi de la distance d entre les teˆtes de l’e´prouvette, par
extensome´trie laser.
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A.3.1 Suivi de la transformation de phases
Le suivi de re´sistance est utilise´ pour observer les e´volutions de la re´sistivite´ d’un mate´riau.
Les principaux parame`tres influenc¸ant la re´sistivite´ sont l’organisation cristalline (phases, den-
site´ de dislocations), la tempe´rature et la composition chimique (e´le´ments d’alliages et impurete´s
Renucci et Langeron (1967b), Peletsky et Musayeva (1995)). Les e´volutions de la re´sistivite´
peuvent donc eˆtre lie´es a` divers phe´nome`nes, notamment la recristallisation (Renucci et Lan-
geron (1967b)), la de´formation plastique (Renucci et Langeron (1967a)), le vieillissement ou la
pre´cipitation (Loucif et al. (1992), Merle et al. (1993)) ou bien encore des transformations de
phases.
Cette technique de suivi de re´sistance a e´te´ utilise´e dans un certain nombre d’e´tudes pour
suivre les transformations de phases. En particulier on peut citer entre autres Zil’Bershteyn
et al. (1973), Bein et Be´chet (1996), Da Costa Teixeira et al. (2007), Bruneseaux et al. (2008)
sur du titane ou des alliages de titane, Zil’Bershteyn et al. (1973), Milosˇevic´ et Maglic´ (2006)
sur du zirconium, Chung et al. (1975), Corchia et Righini (1981), Arias et Roberti (1983),
Fre´chinet (2001), Gey et al. (2002) sur du Zy-2 ou 4, Peletsky et Musayeva (1995), Canay
et al. (2000) sur des alliages Zr-1%Nb ou encore Coriette (1997), Kaddour (2004) sur du M5®.
A.3.1.1 Principe du suivi de re´sistance
Les deux phases α et β n’ayant pas exactement la meˆme re´sistivite´, la transformation de
phases fait varier la re´sistivite´ globale de l’e´chantillon. Le principe de la me´thode et le de´pouille-
ment sont de´crits ci-dessous.
Le principe du suivi de transformation par re´sistance est le suivant : on fait passer dans
l’e´prouvette (figure A.3) par l’interme´diaire des mors un courant d’intensite´ I constante et on
mesure de part et d’autre de la zone utile de l’e´prouvette a` l’aide de prises de potentiel une
tension U.
Etant donne´e la faible section de l’e´prouvette (environ 3,6mm2 pour l’e´paisseur minimale)
et pour ne pas perturber la mesure de tempe´rature au niveau du thermocouple, ce courant est
limite´ a` 0,5A, le rapport signal / bruit pour U restant acceptable. L’amplification est re´gle´e
pour avoir environ 0,2V a` tempe´rature ambiante.
Par exemple, lors d’un chauffage, on obtient la courbe de tension U figure A.7.
Cette tension U mesure´e de´pend e´videmment de la re´sistance de la zone utile, donc de la
re´sistivite´ de l’e´prouvette entre les prises de potentiel, mais aussi des de´formations de celle-ci.
La matie`re comprise entre les prises de potentiel est mode´lise´e par un paralle´le´pipe`de rectangle
de section S et de longueur l. La densite´ de courant est suppose´e constante dans ce volume. En
faisant l’hypothe`se d’homoge´ne´ite´ de la de´formation dans la zone utile (et donc entre les prises
de potentiel, ve´rifiable a posteriori) et de conservation du volume, on peut isoler l’effet re´sistif.
En effet, on a (e´quation A.1) :
U =
ρl
S
I =
ρl2
V
I (A.1)
avec :
– ρ la re´sistivite´ du mate´riau, que l’on suppose de´pendre uniquement de la tempe´rature et
non pas des de´formations (hypothe`se ve´rifie´e sur ce mate´riau par D. Kaddour (2004)),
– l la distance entre les prises de potentiel,
– S la section de l’e´prouvette,
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– V le volume de matie`re compris entre les prises de potentiel (V=Sl=V0=S0l0 par conser-
vation du volume (valeurs a` 200°C indice´es 0)).
Figure A.7 – Tension U mesure´e lors d’un changement de phase, ici au chauffage a` 10°C/min
Les contributions de la re´sistivite´ et des de´formations peuvent donc eˆtre se´pare´es (e´quation
A.2) :
U
U0
=
ρ
ρ0
l2
l0
2 (A.2)
donc
ρ
ρ0
=
U
U0
l0
2
l2
=
U
U0
exp (−2ε) (A.3)
Si les de´formations sont importantes, par exemple lors de l’essai de fluage, cette se´paration
est ne´cessaire. La de´formation de la zone utile est e´value´e a` partir des mesures d’extensome´trie
laser, dont le de´pouillement est explique´ ci-apre`s.
Dans notre cas, comme le suivi de re´sistance est de´ja` utilise´ pendant l’essai de fluage pour
suivre les de´formations, on s’inte´resse a` la fraction de phase β forme´e avant le de´but du charge-
ment, qui correspond a` la fraction de phase pre´sente par la suite au cours de l’essai. En effet, il
a e´te´ montre´ par Kaddour (2004) que l’e´volution de la transformation de phases est tre`s limite´e
pendant l’essai de fluage (« quasi-e´quilibre », la re´sistivite´ relative de´corre´le´e de la de´formation
restant constante). En supposant que la de´formation est homoge`ne entre les teˆtes de l’e´prou-
vette (dilatation thermique et de transformation de phases, lie´e a` l’homoge´ne´ite´ thermique), on
peut calculer la re´sistivite´ relative en se servant des mesures de l’extensome`tre laser. En effet,
on a (e´quation A.4) :
l
l0
=
d
d0
(A.4)
donc
ρ
ρ0
=
U
U0
d0
2
d2
(A.5)
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Ici, la de´formation, uniquement due a` la dilatation thermique et de transformation de phases,
e´tant relativement faible (Guilbert et al. (2005)), cette compensation de la de´formation dans le
calcul de la re´sistivite´ relative pourrait eˆtre facultative.
Classiquement, les variations de re´sistivite´ sont line´aires en fonction de la tempe´rature (par
exemple pour les aciers Porter et Rosenthal (1959), Hamata (1992)), c’est le cas pour la phase
β, mais pas pour la phase α (figure A.8). Cela est observe´ dans la litte´rature par Milosˇevic´
et Maglic´ (2006), Chung et al. (1975), Corchia et Righini (1981), Arias et Roberti (1983),
Fre´chinet (2001), Gey et al. (2002) pour le zirconium ou les Zircaloys que l’on peut interpoler
la re´sistivite´ de la phase α par un polynoˆme de degre´ 2 de manie`re purement empirique. Meˆme
si la question reste ouverte notamment pour le zirconium pur, cette non-line´arite´ peut eˆtre lie´e
dans le cas des alliages a` la pre´sence de pre´cipite´s interme´talliques dans la phase α. Dans le cas
des alliages Zr-1%Nb et en particulier du M5®, ceci pourrait e´galement eˆtre lie´ a` la pre´sence
de phase βNb dans la phase α. La non line´arite´ est meˆme plus importante pour ces alliages. Il a
e´te´ montre´ par Peletsky et Musayeva (1995), Canay et al. (2000), Kaddour (2004) que dans le
cas du Zr-1%Nb ou du M5®, il faut interpoler la re´sistivite´ de la phase α par un polynoˆme de
degre´ 3. En conside´rant que la re´sistivite´ de chaque phase obe´it a` la meˆme loi dans le domaine
biphase´ (on suppose que la variation de la composition chimique de chaque phase par rappport
a` la composition moyenne n’influence pas la re´sistivite´ de chaque phase), on extrapole line´aire-
ment la re´sistivite´ pour la phase β dans le domaine biphase´, et par un polynoˆme d’ordre 3 la
re´sistivite´ de la phase α.
Figure A.8 – Re´sistivite´ relative lors d’un changement de phase, ici au chauffage a` 10°C/min
La re´sistivite´ d’un mate´riau biphase´ peut de´pendre de la morphologie des deux phases (Fan
(1995)). Ici, deux hypothe`ses extreˆmes sont conside´re´es afin d’obtenir un encadrement de la
fraction re´elle : mode`les se´rie et paralle`le de re´partition des deux phases.
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– Mode`le se´rie : la re`gle des leviers est typiquement utilise´e (e´quation A.6) pour en de´duire
la fraction volumique de phase β.
fvβ =
ρ− ρα
ρβ − ρα (A.6)
– Mode`le paralle`le : la re`gle des leviers inverse est conside´re´e dans ce cas (e´quation A.7)
f ′vβ =
1
ρ
− 1
ρα
1
ρβ
− 1
ρα
(A.7)
Etant donne´ le faible contraste entre les deux phases, les deux mode`les bornes se´rie et pa-
ralle`le sont tre`s proches (figure A.9). Dans le corps du me´moire, seul le mode`le se´rie est utilise´.
Figure A.9 – Fraction de phase β transforme´e e´value´e par mesure de re´sistance lors d’un chan-
gement de phase, ici au chauffage a` 10°C/min
Des cycles sous charge nulle effectue´s jusqu’a` 1050°C avec des vitesses de 10 et 50°C/min
ont permis de de´terminer, par la me´thode des moindres carre´s sur le demi-hyste´re´sis, des poly-
noˆmes de re´fe´rence de re´sistivite´ relative pour la phase α et la phase β, dans des conditions de
« quasi-e´quilibre ». Ceux-ci sont utilise´s pour le de´pouillement des essais de fluage :
– pour la phase α :
ρα
ρ0 = 6, 865.10
−1 + 1.652.10−3T + 1.822.10−7T 2 + 6, 866.10−10T 3
– pour la phase β :
ρβ
ρ0 = 1.219 + 1, 646.10
−4T
(avec T exprime´e en °C)
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A.3.1.2 Validation de la technique sur toˆle
Cette technique de suivi in-situ de la transformation de phases a e´te´ valide´e dans le cas
du meˆme mate´riau sous forme de gaine (Kaddour (2004)) par comparaison avec d’autres tech-
niques expe´rimentales de suivi de transformation de phases (calorime´trie diffe´rentielle a` balayage
(DSC), analyses d’images me´tallographiques) ainsi qu’a` des calculs thermodynamiques a` l’e´qui-
libre (ThermocalcTM et Zircobase (Dupin et al. (1999), Toffolon (2000)).
La pre´sentation du mate´riau (toˆle) ainsi que la ge´ome´trie des e´prouvettes e´tant diffe´rentes
(figure A.2), une comparaison analogue a e´te´ effectue´e afin de valider a` nouveau l’utilisation de
cette technique de suivi de transformation de phases.
Lors des cycles sous charge nulle effectue´s jusqu’a` 1050°C avec des vitesses de 10 et 50°C/min,
les fractions volumiques de phase β transforme´e au chauffage et au refroidissement ont e´te´ e´va-
lue´es en conditions dynamiques par le suivi de re´sistance. Les re´sultats sont compare´s figure
A.10 avec des re´sultats obtenus par calorime´trie (vitesse de chauffage et de refroidissement de
10°C/min). Les re´sultats obtenus par les deux me´thodes sont tre`s proches. L’e´tat de « quasi-
e´quilibre » est estime´ en conside´rant le demi-hyste´re´sis des mesures de calorime´trie au chauffage
(sans conside´rer la transformation du βNb) et au refroidissement. Des retards de transforma-
tion de phases sont observe´s par rapport a` ces conditions de « quasi-e´quilibre ». Le retard est
d’autant plus important que la vitesse de chauffage ou de refroidissement est importante.
Figure A.10 – Fraction de phase β transforme´e au chauffage et au refroidissement e´value´e par
calorime´trie (vitesses de 10°C/min et demi-hyste´re´sis) et par mesure de re´sistance (vitesses de
10 et 50°C/min)
Au cours des essais de fluage isotherme, l’e´valuation de la transformation de phases se fait
dans des conditions de quasi-e´quilibre. Pour chaque essai de fluage, la fraction volumique de
phase β mesure´e est reporte´e figure A.11. Ces re´sultats sont compare´s aux fractions a` l’e´quilibre
calcule´es par l’interme´diaire de ThermoCalcTM sur le syste`me pseudo binaire Zr-Nb-O (Dupin
et al. (1999), Toffolon (2000)), aux fractions mesure´es par calorime´trie (demi-hyste´re´sis) ainsi
234 A. Essais de fluage sur toˆle
qu’aux mesures effectue´es par Kaddour (2004) sur gaines lors de ses esssais de fluage. Les frac-
tions mesure´es sur gaines et sur toˆles sont tre`s proches. De plus, on observe a` nouveau un tre`s
bon accord entre les mesures effectue´es par calorime´trie et par suivi de re´sistance. Des e´carts
plus importants sont a` noter par rapport aux calculs thermodynamiques. En de´but de trans-
formation, cela est duˆ en partie au fait que le calcul ThermoCalcTM , contrairement aux autres
me´thodes, prend en compte la transformation du βNb en βZr. Par ailleurs, expe´rimentalement,
il est logique que l’on forme des fractions de phase β infe´rieures aux fractions a` l’e´quilibre car
cet e´quilibre n’est pas atteint, surtout a` faibles tempe´ratures. L’e´cart observe´ en fin de trans-
formation peut s’expliquer par l’effet des impurete´s, par exemple le Fe (e´le´ment β-ge`ne), sur la
transformation de phases, que l’on ne prend pas en compte dans les calculs thermodynamiques.
Figure A.11 – Fraction de phase β transforme´e e´value´e par mesure de re´sistance lors des essais
de fluage en conditions de « quasi-e´quilibre »
Sous re´serve de validite´ de la technique de calorime´trie, ces comparaisons viennent s’ajouter
a` celles effectue´es par D. Kaddour (2004). Le mate´riau sous forme de produit plat se comporte
du point de vue de la transformation de phases comme le mate´riau sous forme de gaine et la
technique de suivi in-situ de la transformation de phases par mesure de re´sistance est valide´e
dans nos conditions d’utilisation.
A.3.2 Suivi cine´matique par mesure de re´sistance
Comme expose´ pre´ce´demment, la tension U du suivi re´sistif de´pend a` la fois de la re´sistivite´
du mate´riau, donc de la transformation de phases, et des de´formations de la zone utile. Pendant
l’essai de fluage isotherme, l’e´volution de la transformation de phases est tre`s limite´e (« quasi-
e´quilibre »), donc en supposant a` nouveau que la re´sistivite´ ne de´pend pas des de´formations
mais uniquement de la tempe´rature, on en de´duit que l’e´volution de U est uniquement due aux
de´formations de l’e´prouvette. Ainsi, la de´formation de l’e´prouvette (en conside´rant l’e´tat initial
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au de´but du chargement) s’e´crit (e´quation A.8) :
ε(t) = log
l(t)
l0
=
1
2
log
U(t)
U0
(A.8)
Par la me´thode des moindres carre´s pour chaque niveau de chargement, on en de´duit une
vitesse de fluage.
Pour la contrainte (e´quation A.9), on tient compte de la re´duction de la section.
σ(t) =
F
S(t)
(A.9)
On suppose a` nouveau que la de´formation est homoge`ne dans la zone utile et que le volume
est constant. On a donc la contrainte de´duite de la de´formation vraie et de la charge mesure´e
(e´quation A.10) :
σ(t) =
F
S0·exp (−2ε) (A.10)
A.3.3 Suivi cine´matique par extensome´trie laser
Dans le cas des essais sur gaines (Fre´chinet (2001), Kaddour (2004)), l’extensome`tre laser
suivait la distance entre des drapeaux colle´s sur l’e´prouvette. En supposant la de´formation ho-
moge`ne dans la zone entre les drapeaux, ce qui peut eˆtre discutable a` cause de l’ombrage cre´e´
par les drapeaux, les de´formations pouvaient en eˆtre de´duites directement et par suite, il e´tait
possible d’e´valuer les vitesses de fluage par la me´thode des moindres carre´s.
Au contraire, lors des essais sur toˆle, l’extensome`tre ne mesure plus une distance inter-
drapeaux mais inter-teˆtes de l’e´prouvette (figure A.3). Etant donne´ que la de´formation de
fluage n’est pas homoge`ne entre les teˆtes d’e´prouvettes du fait de la pre´sence de conge´s de rac-
cordement, on ne peut pas en de´duire directement la de´formation ou la vitesse de de´formation
dans la zone utile.
On suit donc le protocole de´crit figure A.12. Les deux principales e´tapes sont :
– le pre´de´pouillement de l’essai, pour e´valuer des valeurs initiales des contraintes et vitesses
de fluage directement a` partir de l’extensome`tre laser, en supposant que seule la zone
utile se de´forme ou bien que toute la matie`re entre les teˆtes de l’e´prouvette se de´forme de
manie`re homoge`ne ;
– l’identification inverse (couplage Cast3M (CEA-SEMT (2009)) - SiDoLo (Pilvin (2003),
Vincent (2007))) : a` partir des efforts F et des vitesses associe´es de de´placement d˙ des
teˆtes, mesure´es par extensome´trie laser, des simulations par e´le´ments finis de l’essai de
fluage sont re´alise´es, de manie`re ite´rative, pour optimiser les parame`tres du mode`le d.d.i.
de comportement du mate´riau. Les parame`tres du mode`le pour les conditions d’essai sont
ainsi identifie´s. Par ailleurs, la contrainte vraie ainsi que la vitesse de fluage peuvent aussi
eˆtre calcule´es, au niveau de la zone utile, ou` ces grandeurs sont homoge`nes.
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Figure A.12 – Sche´ma descriptif du de´pouillement de l’essai de fluage
A.3.3.1 Mode`le de comportement d.d.i. (deux de´formations ine´lastiques)
Pour l’analyse inverse, il faut supposer le mode`le de comportement. Ici, il s’agit d’un mode`le
e´lasto-viscoplastique sans seuil (avec limite d’e´lasticite´ nulle), qui de´rive d’un potentiel (Besson
et al. (2001)). Il a e´te´ introduit dans Cast3m CEA-SEMT (2009) via le module UMAT. L’inte´-
gration de la loi de comportement est re´alise´e par une me´thode de point fixe.
L’e´quation A.11 de´crit la partition des de´formations entre parties e´lastique εe et les deux
de´formations viscoplastiques ε1
vp et ε2
vp. Il s’agit donc d’un mode`le a` une variable d’e´tat ε (ou
σ) et deux variables internes ε1
vp et ε2
vp.
ε = εe + ε1
vp + ε2
vp (A.11)
On conside`re la loi de Hooke pour l’e´lasticite´ (e´quation A.12) :
σ = 2µεe + λtr
(
εe
)
I (A.12)
Pour les parame`tres e´lastiques, de´pendants de la tempe´rature, les valeurs utilise´es ont e´te´
identifie´es sur du Zy-4 par Darchis et Lemoine (1984). Leur influence est relativement faible
par rapport aux autres parame`tres et ne s’observe que dans le re´gime transitoire.
En ce qui concerne les de´formations viscoplastiques εi
vp, on a en 3D (e´quation A.13) :
ε˙i
vp =
[
ε˙i
(
σVM
σ0
)ni] 3
2
σD
σVM
(A.13)
avec :
– ε˙i, homoge`ne a` une vitesse de de´formation,
– σVM la contrainte e´quivalente de Von Mise`s,
– σ0 un parame`tre homoge`ne a` une contrainte (ici, choisi e´gal a` 1MPa),
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– σD la partie de´viatorique de la contrainte.
Deux re´gimes de fluage d’exposants respectifs n1 et n2 sont ainsi mode´lise´s.
Les parame`tres a` identifier sont ε˙1, ε˙2, n1 et n2.
A.3.3.2 Pre´-de´pouillement
Pour chaque niveau de chargement, par la me´thode des moindres carre´s, on de´duit la vitesse
de de´placement d˙ des teˆtes de l’e´prouvette (figure A.13).
Figure A.13 – Donne´es expe´rimentales macroscopiques apre`s un essai de fluage a` 700°C (ici,
16 paliers de chargement, les nume´ros correspondants a` leur ordre d’application)
Le second objectif du pre´-de´pouillement est d’e´valuer pour chaque niveau de chargement la
contrainte et la vitesse de fluage dans la zone utile afin d’identifier un premier jeu de parame`tres
de la loi de comportement.
Ceci pourrait se faire en utilisant le suivi de re´sistance. Ne´anmoins, afin de de´coupler com-
ple`tement les mesures de re´sistance de celles par extensome´trie laser, cette solution n’a pas e´te´
retenue.
Une autre ide´e consiste a` supposer :
– soit (hypothe`se haute) que seule la zone utile (l0=18mm) se de´forme entre les teˆtes, et de
manie`re homoge`ne : l’allongement entre les teˆtes correspond dans ce cas a` l’allongement
de la zone utile seule ;
– soit (hypothe`se basse) que l’e´prouvette se de´forme de manie`re homoge`ne entre les teˆtes
(zone utile et conge´s de raccordement, kl0=18mm).
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On a donc au niveau du pre´de´pouillement (e´quation A.14) :
ε(t) = log
(
1 +
d− d0
kl0
)
(A.14)
avec :
– k=1 pour l’hypothe`se haute
– k=30
18
pour l’hypothe`se basse
Dans le premier cas, les allongements et de´formations sont surestime´s alors que dans le
second cas, ils sont sousestime´s, de meˆme que pour les contraintes. Ne´anmoins, ces deux hypo-
the`ses extreˆmes permettent de re´aliser un pre´-de´pouillement de l’essai en contrainte et de´for-
mation (et par suite vitesse de fluage, figure A.14).
Figure A.14 – Pre´de´pouillement de l’essai de fluage a` 700°C (ici, 16 paliers de chargement, les
nume´ros correspondant a` leur ordre d’application)
L’une ou l’autre des hypothe`ses se rapproche du comportement re´el de l’e´prouvette en fonc-
tion du comportement du mate´riau. Ainsi, de manie`re intuitive, plus l’exposant de Norton est
e´leve´, moins le conge´ de raccordement tend a` se de´former relativement a` la zone utile et dans
ces cas-la`, on se rapproche de l’hypothe`se haute. Inversement, plus cet exposant se rapproche
de 1, plus le conge´ de raccordement se de´forme par rapport a` la zone utile et plus on tend vers
un comportement interme´diaire entre les deux hypothe`ses.
L’e´cart entre les deux hypothe`ses est plus important en de´but d’essai, pour les faibles de´for-
mations, car quand la de´formation augmente, meˆme si l’e´cart entre les vitesses de fluage reste
important, en termes de courbe de fluage, cela est compense´ en partie par l’e´cart croissant sur
les contraintes.
Les exposants de Norton ont tendance a` eˆtre surestime´s par l’hypothe`se basse et sous-estime´s
par l’hypothe`se haute. Par conse´quent, pour des de´formations importantes, les deux courbes
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de pre´de´pouillement peuvent se croiser, comme sur la figure A.14. Ces deux hypothe`ses n’en-
cadrent pas strictement le comportement re´el.
Par la me´thode des moindres carre´s, a` partir de ces estimations, un premier jeu de para-
me`tres (ε˙1, ε˙2, n1 et n2) est identifie´.
A.3.3.3 Identification inverse (couplage Cast3M - SiDoLo)
1. Mode´lisation de l’essai de fluage par e´le´ments finis (Cast3M)
L’essai de fluage est mode´lise´ par e´le´ments finis sous Cast3M (CEA-SEMT (2009)). Afin
de prendre en compte la re´duction d’e´paisseur lors de l’essai, on effectue une simulation en
3D. On prend e´galement en compte les syme´tries du proble`me (figure A.15). Des e´le´ments
line´aires prismatiques a` 6 nœuds (PRI6) sont utilise´s pour le maillage. Il a e´te´ ve´rifie´ que
le nombre de d’e´le´ments (6 dans la largeur de la partie utile et 2 dans l’e´paisseur) e´tait
suffisant.
Figure A.15 – Mode´lisation de l’essai de fluage
Les conditions de syme´trie (pas de de´placement des points des plans de syme´trie hors
plan) bloquent le mouvement de solide rigide. Il a e´te´ ve´rifie´ expe´rimentalement que les
teˆtes des e´prouvettes ne se de´forment pas au cours de l’essai et que de plus, il n’y a pas
de glissement par rapport aux mors. Cette partie de l’e´prouvette n’a donc pas e´te´ consi-
de´re´e dans le maillage. De plus, le chargement s’effectue en moyenne axialement sur le
plan vertical pointille´ (figure A.15), dont on n’autorise qu’un de´placement de bloc dans
la meˆme direction que le chargement ainsi que le de´placement dans la direction normale
a` la toˆle.
Les diffe´rents paliers de chargement de l’essai peuvent ainsi eˆtre applique´s, des rampes de
5s (dure´e moyenne lors des expe´riences) mode´lisant les transitions.
Le mode`le de comportement d.d.i. est utilise´ et le calcul est effectue´ en « grands de´pla-
cements » sous Cast3M car sur certains essais, l’allongement de l’e´prouvette atteint 8 a`
9mm. Plus pre´cise´ment, l’option « grands de´placements » de Cast3M correspond a` un
calcul en petits de´placements mais avec re´actualisation de la ge´ome´trie a` chaque pas de
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calcul.
En post-traitement de ce calcul, pour chaque palier de chargement de fluage de l’essai, on
peut en de´duire le de´placement (ou la vitesse de de´placement) des teˆtes d’e´prouvettes, au
niveau du plan vertical (en gras figure A.15). De meˆme, en conside´rant le domaine grise´
(figure A.15) qui repre´sente la zone utile ou` l’on observe une homoge´ne´ite´ des contraintes
et de´formations), on peut en de´duire pour chaque niveau de chargement la contrainte
vraie ainsi que la de´formation vraie (ou vitesse de de´formation) dans la partie utile de
l’e´prouvette.
2. Identification inverse (couplage Cast3M - SiDoLo)
Graˆce a` l’outil de couplage SiDoLo-Cast3M de´veloppe´ par Ludovic Vincent (2007), a`
partir des vitesses de de´placement des teˆtes pour chaque niveau de chargement, on peut
obtenir pour la zone utile de l’e´prouvette les diffe´rentes vitesses de de´formation ainsi que
les diffe´rents niveaux de contraintes de fluage. Sur l’ensemble de l’e´prouvette simule´e par
e´le´ments finis, en conside´rant les he´te´roge´ne´ite´s de contraintes et de´formations, on obtient
meˆme, en toute rigueur, une portion de la courbe de comportement vitesse de de´formation
- contrainte de fluage.
En utilisant la base de temps expe´rimentale, les diffe´rents niveaux de chargement F et les
vitesses d˙ de de´placement des teˆtes correspondantes, on se sert de cet outil pour identifier
les parame`tres du mode`le d.d.i. Les valeurs initiales de ces parame`tres sont celles obtenues
lors du pre´-de´pouillement. L’identification se fait de manie`re ite´rative par minimisation
de l’e´cart entre les vitesses de de´placement des teˆtes expe´rimentales et simule´es.
On ve´rifie a posteriori que l’e´cart entre les de´placements des teˆtes expe´rimentaux et si-
mule´s est faible, ce qui est le cas, e´tant donne´e la quasi-line´arite´ de ceux-ci en fonction
du temps pour chaque niveau de chargement. Cette comparaison pourrait e´galement eˆtre
incluse dans le processus de minimisation.
Apre`s l’identification inverse, on obtient donc les parame`tres du mode`le d.d.i., valables
pour la gamme de contrainte explore´e (figure A.16). Comme on pouvait l’anticiper lors
du pre´de´pouillement, le comportement simule´ est plus proche de l’hypothe`se basse pour
les exposants de Norton proches de 1 et inversement plus proche de l’hypothe`se haute
pour les exposants de Norton plus e´leve´s. Sur la figure A.16, l’hypothe`se basse semble
eˆtre a` privile´gier sur ce cas particulier si on ne de´pouille pas l’essai par analyse inverse.
Ne´anmoins, de manie`re e´vidente, dans le cas ou` l’on aurait uniquement un re´gime de
fluage a` fort exposant de Norton, la conclusion inverse s’imposerait.
Ces e´carts avec les hypothe`ses extreˆmes, variables selon le comportement et les niveaux de
chargement explore´s, justifient l’utilisation de cette me´thode de de´pouillement et d’iden-
tification globale, qui reste raisonnable en temps de calculs (quelques heures).
A.3.4 Comparaison des deux me´thodes de suivi cine´matique
Il est suˆrement plus direct pour suivre les de´formations de mesurer un de´placement (celui
des teˆtes) plutoˆt que la re´sistance de l’e´prouvette. Ce de´placement est de plus mesure´ avec une
excellente pre´cision (de l’ordre de quelques microme`tres) alors que pour e´viter de perturber les
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Figure A.16 – Courbe de fluage de´pouille´e de l’essai a` 700°C (ici, 16 paliers de chargement,
les nume´ros correspondant a` leur ordre d’application)
mesures de tempe´rature, la diffe´rence de potentiel mesure´e de part et d’autre de la zone utile
est relativement faible, et donc relativement bruite´e. Une estimation de la pre´cision de chaque
me´thode est propose´e dans la suite de cette annexe. Du point de vue de la pre´cision intrinse`que,
l’extensome´trie laser semble plus avantageuse car elle ne´cessite des de´formations plus faibles
pour de´terminer une vitesse de fluage avec une pre´cision donne´e.
Par contre, cette me´thode suppose que l’on a le meˆme comportement dans la zone utile et
dans les conge´s. Si on a un faible gradient thermique au niveau de la zone utile (infe´rieur a`
5°C), celui-ci est plus important si on inclut les conge´s (de l’ordre de 15-20°C). Dans le cas de
phe´nome`nes sensibles thermiquement (comme la croissance brusque des grains β au chauffage
entre 900 et 930°C), cela peut poser proble`me. Dans ces cas-la`, l’analyse du suivi de la re´sistance
est indispensable. A l’inverse, le suivi re´sistif concerne uniquement la zone utile.
Par ailleurs, il convient de souligner que, pour le suivi re´sistif, on a une relative inde´pendance
des mesures entre les niveaux de chargement alors que, pour l’autre me´thode, l’analyse inverse
se fait globalement sur l’essai donc sur l’ensemble des niveaux de chargement. De plus, il faut
supposer la forme de la loi de comportement du mate´riau pour pouvoir re´aliser les calculs par
e´le´ments finis.
Tout en e´tant conscient de cela, on peut utiliser les deux me´thodes de manie`re comple´men-
taire, a` savoir que d’une manie`re ge´ne´rale, pour des raisons de pre´cision de mesure, on privile´gie
les mesures par extensome´trie, les mesures de suivi de re´sistance servant a` les confirmer (figure
A.17) et dans les cas ou` l’extensome´trie laser est mise en de´faut (dans notre cas, dans le haut
du domaine biphase´), seules les mesures de suivi de re´sistance sont utilise´es.
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Figure A.17 – Comparaison des deux techniques pour le suivi du fluage a` 700°C (ici, 16 paliers
de chargement, les nume´ros correspondant a` leur ordre d’application)
A.4 Incertitudes expe´rimentales
Une e´valuation des incertitudes expe´rimentales lie´es a` ce protocole d’essais de fluage est
propose´e : les incertitudes concernant d’une part les grandeurs physiques mesure´es et celles
concernant d’autre part les grandeurs de´pouille´es, de´duites de ces grandeurs mesure´es.
A.4.1 Grandeurs mesure´es
Les grandeurs mesure´es au cours de l’essai de fluage sont : le temps, la tempe´rature, la
diffe´rence de potentiel de part et d’autre de la zone utile, l’effort axial applique´ ainsi que la
distance entre les teˆtes de l’e´prouvette.
Ces grandeurs sont enregistre´es informatiquement par l’interme´diaire d’une carte et d’un
logiciel d’acquisition (NoteBookTM). L’e´chantillonage re´alise´ en 12bits introduit une incertitude
supple´mentaire, fonction de la gamme d’acquisition utilise´e (±0, 244mV pour la gamme ±1V
et ±2, 44mV pour la gamme ±10V ).
1. La mesure de tempe´rature s’effectue par le thermocouple S utilise´ pour l’asservissement
thermique du four. L’erreur statique d’asservissement est en re´gime permanent infe´rieure
a` ±0, 5oC entre la tempe´rature mesure´e et la tempe´rature vise´e. D’apre`s Bonnier et De-
vin (1997), Devin (1999), l’incertitude de mesure due a` un thermocouple S est d’environ
±1, 5oC dans des conditions ide´ales. Ici, la mesure est susceptible d’eˆtre perturbe´e par
l’intensite´ I traversant l’e´prouvette pour le suivi de re´sistance. Cette perturbation est
e´value´e au maximum a` ±0, 5oC. Enfin, par rapport a` cette mesure quasi-ponctuelle de
tempe´rature, un le´ger gradient de tempe´rature existe globalement dans la zone utile. Il a
e´te´ ve´rifie´ par Fre´chinet (2001) et a posteriori dans cette e´tude (analyse me´tallographique)
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que ce gradient est infe´rieur a` 5°C. Afin d’e´valuer l’incertitude sur la mesure de tempe´ra-
ture, on assimile ce gradient a` un e´cart de tempe´rature de ±2, 5oC. L’incertitude sur la
tempe´rature re´elle est donc d’environ ±5oC. En ajoutant l’erreur d’acquisition (±0, 59oC,
la gamme ±10V e´tant utilise´e), l’incertitude sur la mesure de tempe´rature est (e´quation
A.15) :
∆T ≈ ±5, 6oC (A.15)
Le domaine de tempe´rature explore´ ici e´tant 650-1050°C, cette erreur correspond en relatif
au maximum a` 650°C a` (e´quation A.16) :
∆T
T
≤ 0, 6% (A.16)
2. Pour la mesure de diffe´rence de potentiel aux bornes de la zone utile de l’e´prouvette, le
bruit e´tant relativement important pour ce signal fortement amplifie´, les autres sources
d’incertitude (de´rive, syste`me d’acquisition (gamme ±1V ) ...) sont conside´re´es comme
ne´gligeables devant celui-ci. Ainsi, l’incertitude sur la diffe´rence de potentiel est (e´quation
A.17) :
∆U ≈ ±3mV (A.17)
Cette erreur correspond en relatif pour la diffe´rence de potentiel minimale mesure´e en
de´but d’essai (200mV) a` (e´quation A.18) :
∆U
U
≤ 1, 5% (A.18)
L’erreur e´tant donc essentiellement statistique, en multipliant les nombre d’acquisitions,
les effets de celle-ci sur les grandeurs calcule´es a` partir du suivi de re´sistance pourront
eˆtre limite´s.
3. La mesure de l’effort axial s’effectue par la cellule de charge de 50daN qui est impli-
que´e dans l’asservissement du ve´rin de traction en controˆle de charge. L’erreur statique
d’asservissement entre la charge vise´e et la charge mesure´e est infe´rieure a` ±0, 01daN .
Par ailleurs, d’apre`s les donne´es constructeur, l’erreur de mesure correspond a` ±0, 1%
de la pleine e´chelle, soit ici ±0, 05daN . Une gamme d’acquisition de ±1V rajoutant une
incertitude de ±2, 44.10−3daN , l’incertitude globale sur la charge est (e´quation A.19) :
∆F ≈ ±0, 063daN (A.19)
Cette erreur correspond en relatif pour le chargement applique´ le plus faible (0,36daN) a`
(e´quation A.20) :
∆F
F
≤ 17, 4% (A.20)
L’erreur relative e´tant inversement proportionnelle a` la charge F, celle-ci diminue rapide-
ment pour des charges plus importantes.
4. Dans des conditions d’utilisation optimales, la re´solution de l’extensome`tre laser peut at-
teindre ±1µm. Dans les conditions expe´rimentales expose´es pre´ce´demment, en prenant en
compte les erreurs supple´mentaires, dues notamment aux positions relatives de l’e´metteur
laser, de l’e´prouvette et du re´cepteur laser ainsi qu’aux perturbations des radiations du
four, l’incertitude du syste`me extensome´trique est e´value´e a` ±10µm. La gamme ±10V
ayant duˆ eˆtre utilise´e, une erreur supple´mentaire de ±2, 44mV , soit ±2, 44µm, est intro-
duite par le syste`me d’acquisition. L’e´cartement entre les teˆtes de l’e´prouvette est donc
e´value´e avec une pre´cision (e´quation A.21) :
∆d ≈ ±13µm (A.21)
244 A. Essais de fluage sur toˆle
Cette erreur sur la distance inter-teˆtes correspond initialement pour l’e´cartement de 30mm
a` (e´quation A.22) :
∆d
d
≤ 4, 15.10−2% (A.22)
5. Pendant les essais de fluage, les acquisitions sont effectue´es en fonction d’une base de
temps provenant de l’horloge interne du PC d’acquisition. Etant donne´es la fre´quence
d’acquisition (1Hz) et la dure´e des paliers de charge (de 30s pour les plus courts a` quelques
heures pour les plus longs), l’incertitude sur le temps est ne´glige´e par rapport aux autres
incertitudes.
6. En plus de ces grandeurs mesure´es, l’erreur sur la ge´ome´trie initiale des e´prouvettes peut
e´galement eˆtre mentionne´e comme les dimensions des e´prouvettes, en particulier la section,
interviennent e´galement dans le de´pouillement des essais. Les dimensions ont e´te´ mesure´es
a` l’aide d’un palmer, dont la pre´cision est ∆l = ±0, 01mm (Schatz (1997)). L’incertitude
sur la section initiale est donc pour une largeur de 3mm et une e´paisseur de 1,2mm
(e´quation A.23) :
∆S0
S0
≤ 1, 2% (A.23)
A.4.2 Grandeurs calcule´es
Des vitesses de de´formation, des contraintes ainsi que des fractions de phase β sont calcule´es
a` partir de ces grandeurs mesure´es selon le de´pouillement explique´ pre´ce´demment.
1. Pre´cision sur le calcul de la vitesse de de´formation par le suivi de re´sistance :
Dans ce cas pre´cis, la de´formation ε est calcule´e a` partir de U par l’e´quation A.8. Au cours
de l’essai de fluage, les diffe´rences de potentiel mesure´es sont au minimum de l’ordre de
400mV. En conside´rant l’incertitude sur cette mesure de potentiel (e´quation A.17), on a
donc (e´quation A.24) :
∆ε ≤ ∆U
U
≈ 0, 75% (A.24)
Le nombre de points de mesure (plusieurs dizaines ou centaines) permet d’ame´liorer l’er-
reur statistique commise. On ne prend pas en compte cet effet dans le calcul suivant, on
conside`re que la vitesse de de´formation est calcule´e entre les instants t1 et t2 par l’e´quation
A.25 :
ε˙(t) =
ε2 − ε1
t2 − t1 (A.25)
En conside´rant uniquement l’incertitude sur les de´formations (incertitude sur le temps
ne´glige´e), par le suivi cine´matique de re´sistance, la pre´cision sur la vitesse de fluage est
donc pour un palier de 2% de de´formation (e´quation A.26) :
∆ε˙
ε˙
≤ 2∆ε
ε2 − ε1 ≈ 75% (A.26)
Cette estimation de l’erreur peut paraˆıtre tre`s importante, il convient de souligner a`
nouveau qu’avec le nombre de points de mesures (au minimum 30), cette erreur due es-
sentiellement au bruit est probablement sensiblement moindre. Il est d’ailleurs a` noter
que les vitesses calcule´es a` partir des mesures de suivi de re´sistance sont proches de celles
calcule´es a` partir de l’extensome`tre laser, dont la pre´cision est plus importante.
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2. Pre´cision sur le calcul de la vitesse de de´formation par extensome´trie laser :
Le traitement des mesures de l’extensome`tre laser e´tant indirect et global, une estimation
directe (pre´de´pouillement) et individuelle (par niveau de chargement) des erreurs com-
mises est propose´e, de manie`re conservative.
A partir des mesures d’extensome´trie laser, la de´formation est calcule´e lors du pre´de´-
pouillement a` partir de la distance inter-teˆtes par l’e´quation A.14 avec (e´quation A.27) :
1 ≤ k ≤ 30
18
(A.27)
De la meˆme manie`re, on conside`re que la vitesse de de´formation est calcule´e entre les
temps t1 et t2 par l’e´quation A.25.
Par niveau de chargement, la contrainte dans l’e´prouvette est quasi-constante : k est donc
conside´re´ comme constant par palier de charge. Le diffe´rentiel de de´formation est donc
(e´quation A.28) :
ε2 − ε1 = log
(
1 +
d2 − d0
kl0
)
− log
(
1 +
d1 − d0
kl0
)
(A.28)
L’incertitude sur la vitesse de de´formation provient a` la fois de l’incertitude ∆d sur la
mesure de d2 et d1 et de l’incertitude ∆k = ±13 sur la valeur de k dans l’intervalle conside´re´
(e´quation A.29) :
∆ (ε2 − ε1) ≤ 2∆d
l0
+
2∆k
k
(A.29)
En conside´rant a` nouveau uniquement l’incertitude sur les de´formations, par le suivi
extensome´trique laser, la pre´cision sur la vitesse de fluage est donc pour un palier de 2%
de de´formation (e´quation A.30) :
∆ε˙
ε˙
≈ 7, 22% + 33, 33% (A.30)
L’incertitude sur la vitesse de de´formation est due principalement, au niveau du pre´-
de´pouillement, au fait que l’on ne connaisse pas a priori le comportement des conge´s
de raccordement par rapport a` celui de la zone utile, d’ou` l’inte´reˆt, a` nouveau, du de´-
pouillement par analyse inverse. Ce de´pouillement permet de diminuer cette incertitude
de 33,33% et de tendre vers l’incertitude de 7,22% uniquement due a` la mesure du laser.
La pre´cision de mesures sur les vitesses de fluage par extensome´trie laser est supe´rieure
a` celle obtenue par suivi de re´sistance, en mettant a` part les inconve´nients de´taille´s dans
la section pre´ce´dente de comparaison entre les deux me´thodes.
3. Pre´cision sur le calcul des contraintes :
On conside`re que le calcul de la contrainte vraie est effectue´ selon l’e´quation A.10. L’in-
certitude sur la mesure de cette contrainte (e´quation A.31) provient donc de la mesure de
la charge axiale F (e´quation A.20), de la mesure de la section initiale S0 (e´quation A.23)
et aussi du calcul de la de´formation :
∆σ
σ
=
∆F
F
+
∆S0
S0
+∆ε (A.31)
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Si la de´formation est calcule´e a` partir des mesures de suivi de re´sistance (e´quation A.24),
pour le niveau de chargement le plus faible (0,36daN correspondant a` environ 1MPa),
l’incertitude sur la contrainte est (e´quation A.32) :
∆σ
σ
≈ 19, 26% (A.32)
Pour ce faible niveau de chargement, l’incertitude est principalement due a` l’incertitude
sur la charge. Cette incertitude sur la charge est inversement proportionnelle a` la celle-ci
donc l’incertitude sur la contrainte diminue donc sensiblement pour les niveaux de charge
plus e´leve´s (e.g. 10,59% pour environ 2MPa et 5,39% pour environ 5MPa).
Si la de´formation est calcule´e a` partir des mesures de l’extensome`tre laser (e´quation A.14),
l’incertitude correspondant est en conside´rant l’allongement maximum d − d0 = 10mm
(e´quation A.33) :
∆ε ≤ ∆d
l0
+
d− d0
kl0 + (d− d0)
∆k
k
≈ 7, 22.10−2%+ 11, 90% (A.33)
Ce qui donne une incertitude sur la contrainte au vu de ∆F
F
et ∆S0
S0
(e´quation A.34) :
∆σ
σ
≈ 18, 6% + 11, 9% (A.34)
La meˆme remarque sur l’incertitude sur la charge peut eˆtre faite. Par ailleurs, l’incerti-
tude sur la de´formation est relativement importante si on conside`re l’incertitude sur la
valeur de k. En incluant l’apport de l’analyse inverse, la pre´cision sur la de´formation est
grandement ame´liore´e.
Au final comme la mesure de la charge est la principale source d’incertitude, la pre´cision
sur la contrainte vraie est du meˆme ordre de grandeur par les deux approches (suivi de
re´sistance ou extensome´trie laser).
Les incertitudes sur la contrainte et sur la vitesse de de´formation obtenue par extenso-
me´trie laser proviennent, pour une part importante, de l’incertitude sur la valeur de k
a` l’e´tape du pre´de´pouillement des de´formations et vitesses de de´formation (hypothe`ses
hautes et basses figure A.14). En ne conservant que l’incertitude due au laser dans le calcul
des de´formations (7,22.10−2% e´quation A.33) et vitesses de de´formation (7,22% e´quation
A.30) et les incertitudes sur les mesures de la charge axiale F et de la section initiale S0
dans le calcul des contraintes (e´quations A.31 et A.34), la figure A.18 permet de mettre
en e´vidence l’importance de la pre´cision du de´pouillement au regard des incertitudes de
mesure. Ceci permet a` nouveau de justifier l’utilisation de l’identification inverse (cou-
plage Cast3M - SiDoLo) lors du de´pouillement de l’essai de fluage a` partir des mesures
de l’extensome`tre laser.
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Figure A.18 – Comparaison entre les incertitudes de mesures (vitesses de de´formation et
contraintes vraies) pour les pre´de´pouillements et l’apport du de´pouillement par analyse
inverse pour l’essai a` 700°C
4. Pre´cision sur le calcul des fractions de phase β :
Les incertitudes sur le calcul des fractions de phase β ont pour origine d’une part les in-
certitudes sur la tension U mesure´e aux bornes de la zone utile (e´quation A.17) mais aussi
l’incertitude sur la validite´ de la me´thode employe´e. La reproductibilite´ de la me´thode
d’une e´prouvette a` une autre peut e´galement eˆtre remarque´e figure A.11, par exemple a`
900, 910 et 920°C. Les re´sultats semblent cohe´rents entre eux, et avec ceux obtenus par
d’autres techniques, notamment la calorime´trie, ce qui nous a permis de valider l’utili-
sation de cette technique de suivi de re´sistance. Il ne s’agit donc pas d’une validation
absolue de nos re´sultats mais uniquement une validation relative.
De par le bruit de mesure enregistre´ au niveau de la tension U, meˆme si les effets sont
atte´nue´s par la multiplication des points de mesure, l’incertitude sur la fraction de phase
β est e´value´e a` (e´quation A.35) :
∆fvβ ≈ ±5% (A.35)
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A.5 Conclusion
Les conditions expe´rimentales dans lesquelles ont e´te´ mene´es les essais de fluage sur toˆle de
cette e´tude ont e´te´ de´crits dans cette annexe :
– isothermes a` haute tempe´rature (650-1050°C),
– dans le domaine des faibles contraintes (1-100MPa), avec une me´thode de chargement
axial par paliers,
– sous atmosphe`re protectrice (vide secondaire).
Parmi les mesures effectue´es ainsi que les me´thodes de de´pouillement employe´es, un syste`me
de suivi de re´sistance a e´te´ mis en place afin de suivre in-situ la transformation de phases, mais
aussi la de´formation de l’e´prouvette. Une autre me´thode de suivi extensome´trique laser permet
e´galement de suivre la de´formation de l’e´prouvette, en utilisant pour de´pouiller les mesures
l’analyse inverse.
Les incertitudes concernant les grandeurs physiques mesure´es et les grandeurs de´pouille´es
sont e´value´es. Ceci permet, d’une part, de qualifier la technique expe´rimentale employe´e dans
toute l’e´tude pour mener les essais de fluage, et, d’autre part, de justifier les diffe´rentes analyses
quantitatives base´es sur ces essais.
Annexe B
Analyses me´tallographiques des tailles
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Cette annexe de´crit les techniques expe´rimentales employe´es dans toute l’e´tude pour mener
les analyses me´tallographiques quantitatives afin de mesurer les tailles de grains du mate´riau,
notamment apre`s les essais de fluage. Ces techniques peuvent e´galement eˆtre utilise´es pour
suivre la transformation de phases du mate´riau post-mortem.
On distingue les analyses effectue´es pour le domaine quasi-α de celles effectue´es dans les
domaines biphase´ (α + β), quasi-β et β. Pour ces deux cas, la pre´paration des e´chantillons est
d’abord de´crite. Les techniques d’observation et d’analyse micrographiques sont ensuite expo-
se´es.
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B.1 Pre´paration des e´chantillons
B.1.1 Domaine quasi-α
Les e´chantillons a` analyser sont polis me´caniquement, tout d’abord sur papier SiC de gra-
nulome´trie de´croissante (de 320 a` 1200) et ensuite sur feutre avec de la paˆte de diamant de
finesse 6 puis 3µm (voire 1µm au besoin).
Un polissage me´cano-chimique sur tissu-mousse est alors effectue´, a` tempe´rature ambiante,
pendant une dure´e allant de 30s a` 2min, a` l’aide d’un me´lange de´veloppe´ au Service de Re-
cherches Me´tallurgiques Applique´es (CEA), contenant notamment de la silice (OPS) et de
l’acide fluorhydrique.
L’e´chantillon est alors preˆt a` eˆtre observe´ par microscopie optique. Si ce n’est pas le cas, les
dernie`res e´tapes de pre´paration sont recommence´es.
B.1.2 Domaines biphase´ (α+ β), quasi-β et β
Comme pre´ce´demment, les e´chantillons a` analyser sont polis me´caniquement, tout d’abord
sur papier SiC de granulome´trie de´croissante (de 320 a` 1200) et ensuite sur feutre avec de la
paˆte de diamant de finesse 6 puis 3µm (voire 1µm au besoin).
Une attaque chimique est alors mene´e a` tempe´rature ambiante, pendant une dure´e allant de
30s a` 2min, a` l’aide du me´lange a` base d’acides fluorhydrique et nitrique, dont la composition
est donne´e dans le tableau B.1 :
compose´ concentration volume (pour 100mL)
acide fluorhydrique 40% 5mL
acide nitrique 65% 50mL
glyce´rol 98% 45mL
Tableau B.1 – Composition de l’attaque chimique pour l’analyse me´tallographique des e´cha-
nillons biphase´s, quasi-β et β d’alliages Zr-Nb
L’e´chantillon est alors preˆt a` eˆtre observe´ par microscopie optique. Si ce n’est pas le cas, les
dernie`res e´tapes de pre´paration sont recommence´es.
B.2 Analyse des e´chantillons
B.2.1 Domaine quasi-α
L’observation micrographique est re´alise´e en lumie`re polarise´e afin de distinguer les dif-
fe´rentes orientations des grains α. Les micrographies ainsi obtenues sont alors analyse´es de
manie`re automatique a` l’aide du logiciel MatLab et d’un programme de´veloppe´ au Centre des
Mate´riaux (Mines ParisTech) par F. N’Guyen, que l’on a optimise´.
La figure B.1 repre´sente ce traitement. L’image, en couleurs, est d’abord convertie en ni-
veaux de gris. Dans le cas ou` l’e´clairement de la micrographie est he´te´roge`ne, le niveau de gris
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moyen est homoge´ne´ise´. Le contraste est e´galement optimise´ sur toute l’e´chelle des niveaux de
gris afin que la structure ressorte le mieux possible. Par une me´thode de gradient qui de´tecte
les variations locales importantes de niveaux de gris, les joints de grains sont repe´re´s. Chaque
ensemble connexe est alors associe´ a` un grain.
Figure B.1 – Micrographie optique (contraste de Nomarsky) du M5® dans le domaine quasi-
α a` gauche. Analyse micrographique repe´rant automatiquement les joints de grains a` droite
(MatLab)
Le de´coupage automatique est valide´ visuellement car il peut arriver que certains grains
voisins de niveaux de gris trop proches restent groupe´s ou inversement que si les niveaux de
gris du grain ne sont pas bien homoge`nes, le grain soit de´coupe´ en plusieurs morceaux. Si ces
phe´nome`nes restent rares (pas plus d’une dizaine par image comme celle de la figure B.1, conte-
nant typiquement plus de mille grains), le de´coupage est conside´re´ comme correct.
On peut donc obtenir quantitativement la surface de chaque grain (en pixels) et leur diame`tre
e´quivalent (en pixels), sous l’hypothe`se de forme circulaire. A l’aide de l’e´chelle microme´trique,
cette grandeur est convertie en microme`tres puis moyenne´e sur l’ensemble des grains analyse´s
pour donner le parame`tre de taille de grains du mate´riau, que l’on a utilise´ dans cette e´tude. Les
grains incomplets, situe´s au bord de la micrographie pourraient eˆtre exclus de l’analyse mais
e´tant donne´ le nombre important de grains analyse´s, la taille de grains moyenne est insensible
a` cet effet de bord.
Comme les tailles de grains sont mesure´es sur une surface polie (intersection des polye`dres
que sont les grains en trois dimensions avec la surface), il s’agit de la moyenne a` deux dimen-
sions1.
1Pour une structure e´quiaxe, la moyenne a` trois dimensions est lie´e a` la moyenne a` deux dimensions par un
coefficient de proportionnalite´ de 4/pi (Saylor et al. (2004))
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B.2.2 Domaines biphase´ (α+ β), quasi-β et β
L’observation micrographique est re´alise´e en lumie`re blanche. Pour les domaines biphase´
(α+ β) et quasi-β, une « trempe » four coupe´, directe, pour le refroidissement de l’e´chantillon
apre`s le traitement thermique ou l’essai de fluage permet la distinction entre les phases α et β
existant a` haute tempe´rature. Pour le domaine β, une « trempe » e´tage´e, de´crite sur la figure
A.5 permet de mieux mettre en e´vidence les joints des ex-grains β.
Les micrographies ainsi obtenues sont alors analyse´es de manie`re manuelle a` l’aide du logiciel
ImageJ qui permet de mesurer la surface des polygones construits par une me´thode de calques
(manuelle elle aussi) avec les joints de grains α2 ou β. La figure B.2 repre´sente un exemple de
de´coupage des joints de grains β dans le domaine quasi-β.
Figure B.2 –Micrographie optique (lumie`re blanche) du M5® dans le domaine quasi-β a` gauche.
Analyse micrographique manuelle repe´rant les joints de grains a` droite
Du fait du nombre re´duit de grains β par micrographie, on exclut cette fois-ci de l’analyse
les grains incomplets, situe´s au bord de la micrographie. On obtient alors quantitavement la
surface de chaque grain (en pixels) et leur diame`tre e´quivalent (en pixels), sous l’hypothe`se
de forme circulaire. Comme pour le domaine quasi-α, a` l’aide de l’e´chelle microme´trique, cette
grandeur est convertie en microme`tres puis moyenne´e sur l’ensemble des grains analyse´s pour
donner le parame`tre de taille de grains du mate´riau. La` encore il s’agit donc d’une moyenne
a` deux dimensions. Afin d’obtenir une moyenne stabilise´e, un minimum d’une cinquantaine de
grains, ne´cessitant parfois plusieurs micrographies, s’est ave´re´ ne´cessaire.
Dans le domaine biphase´ ou quasi-β, en mesurant de cette manie`re la surface occupe´e par
les grains β (ou celle occupe´e par les grains α), on peut estimer la fraction de phase β.
2pour le domaine biphase´
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Ce chapitre annexe apporte quelques comple´ments au chapitre 4, visant a` l’e´valuation du
comportement en fluage du mate´riau biphase´ (ou comportement effectif), a` partir des lois de
comportement de chaque phase. Le proble`me de changement d’e´chelle est ici traite´ par une
approche d’homoge´ne´isation statistique et nume´rique permettant d’estimer ce comportement
effectif a` partir de simulations par e´le´ments finis (Cast3M (CEA-SEMT (2009))) de microstruc-
tures biphase´es ale´atoires de´crivant la morphologie 3D de chacune des phases.
Dans une premie`re partie, des pre´cisions concernant les discre´tisations temporelle et spatiale
sont apporte´es afin de qualifier les simulations par e´le´ments finis effectue´es. Le choix des pas de
temps ainsi que du temps final des calculs sont teste´s et valide´s. Le choix du type d’e´le´ments a`
utiliser, a` savoir e´le´ments line´aires ou quadratiques, monophase´s ou polyphase´s est aussi sou-
pese´ et tranche´.
Les re´sultats non pre´sente´s dans le corps du me´moire (chapitre 4) sont de´taille´s dans une
seconde partie. On retrouve ainsi les mode´lisations analytiques de Berveiller et Zaoui (1979) et
par l’approche affine ainsi que la confrontation de ces re´sultats avec les simulations nume´riques
par e´le´ments finis. De plus, des simulations nume´riques effectue´es sur des VES de taille plus
faible et/ou pe´riodise´s sont analyse´es ici.
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C.1 Approche nume´rique en fluage par VES : Discre´ti-
sations temporelle et spatiale
C.1.1 Discre´tisation temporelle
Le calcul par e´le´ments finis s’effectue graˆce a` une discre´tisation temporelle re´gulie`re, i.e. un
de´coupage en pas de temps re´guliers. L’objectif de ce paragraphe est de qualifier un choix au-
tomatique et robuste de pas de calcul, assurant la convergence temporelle. Par ailleurs, comme
on s’inte´resse a` la vitesse du fluage en re´gime permanent, on souhaite interrompre le calcul de`s
que ce re´gime est atteint.
Le mode`le de microstructure des polycristaux biphase´s de Vorono¨ı a e´te´ utilise´ pour cette
e´tude. Une tesselation contenant 36 germes (30 germes vise´s) a permis de ge´ne´rer cinq micro-
structures biphase´es contenant environ respectivement 10-30-50-70 et 90% de phase β. Les lois
de comportement de´crites dans le paragraphe 4.2.1, ont e´te´ attribue´es aux phases α et β.
Ces microstructures biphase´es ont e´te´ discre´tise´es selon quatre maillages re´guliers :
– 27000 e´le´ments cubiques line´aires (cub8) monophase´s,
– 27000 e´le´ments cubiques line´aires (cub8) polyphase´s,
– 3375 e´le´ments cubiques quadratiques (cu20) monophase´s,
– 3375 e´le´ments cubiques quadratiques (cu20) polyphase´s.
Le paragraphe suivant, de discre´tisation spatiale, montre a posteriori, que la convergence spa-
tiale est bien assure´e dans ces conditions.
Le chargement de fluage de 100MPa est applique´ avec une mise en charge d’une seconde,
discre´tise´e en dix pas, selon les conditions aux limites pe´riodiques (CLPC). De fac¸on a` atteindre
le re´gime de fluage stationnaire, des temps de simulation de 800-400-200-100 et 50s ont e´te´ choi-
sis respectivement pour 10-30-50-70 et 90% de phase β.
Les simulations ont e´te´ re´alise´es sous Cast3M 1(CEA-SEMT (2009)). Un nombre de pas de
temps croissant fractionne les temps de simulation (10, 20, 40, 80, 160 et 320 pas). Comme le
temps de calcul est quasiment proportionnel au nombre de pas, il convient de choisir les pas les
plus longs qui me`nent a` un re´sultat converge´, du point de vue des vitesses (ou contraintes) de
fluage moyennes et moyennes par phase.
Pour les quatre types de maillage, les figures C.1, C.2, C.3 et C.4 regroupent les re´sultats
des simulations de fluage. Les de´formations atteintes e´tant diffe´rentes d’un cas a` un autre, les
vitesses de fluage moyenne et moyennes par phase sont repre´sente´es en fonction du nombre
de pas, ramene´es a` la de´formation moyenne, a` la fin de la simulation. Ce choix permet une
comparaison plus facile de la rapidite´ de convergence entre diffe´rents parame´trages du calcul,
quelle que soit la valeur de convergence.
Pour les deux ou trois valeurs de pas de calcul les plus fines, le calcul aboutit et me`ne a` un
re´sultat converge´, peu sensible a` la discre´tisation temporelle. Inversement, pour les tailles de
pas de calcul les plus grossie`res, le calcul n’aboutit pas. Peu de diffe´rences sont observe´es entre
les quatre types d’e´le´ments, si ce n’est que les e´le´ments line´aires pre´sentent de plus faibles vi-
tesses de fluage et convergent donc plus facilement en termes de discre´tisation temporelle. Nous
1Avec le module de calcul PASAPAS, l’option « convergence force´e » doit eˆtre « fausse » afin d’interdire des
sous-pas de calculs non converge´s, sources d’erreurs. Dans ce cas, de`s que les pas de calculs sont trop importants,
le calcul s’interrompt sans eˆtre mene´ au bout.
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reviendrons sur cet effet de maillage dans le paragraphe suivant sur la discre´tisation spatiale.
Figure C.1 – Evolution des vitesses de fluage (100MPa) moyenne et moyennes par phase en
fonction de la discre´tisation temporelle pour les microstructures maille´es par des e´le´ments cu-
biques line´aires monophase´s (cub8), les parame`tres mate´riau sont de´taille´s dans le tableau 4.1
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Figure C.2 – Evolution des vitesses de fluage (100MPa) moyenne et moyennes par phase en
fonction de la discre´tisation temporelle pour les microstructures maille´es par des e´le´ments cu-
biques line´aires polyphase´s (cub8), les parame`tres mate´riau sont de´taille´s dans le tableau 4.1
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Figure C.3 – Evolution des vitesses de fluage (100MPa) moyenne et moyennes par phase en
fonction de la discre´tisation temporelle pour les microstructures maille´es par des e´le´ments cu-
biques quadratiques monophase´s (cu20), les parame`tres mate´riau sont de´taille´s dans le tableau
4.1
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Figure C.4 – Evolution des vitesses de fluage (100MPa) moyenne et moyennes par phase en
fonction de la discre´tisation temporelle pour les microstructures maille´es par des e´le´ments cu-
biques quadratiques polyphase´s (cu20), les parame`tres mate´riau sont de´taille´s dans le tableau
4.1
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En conclusion, il faut choisir un minimum d’environ 40 pas de calcul par pourcent de de´-
formation finale pour s’assurer dans tous les cas de la convergence temporelle des calculs. Ne
connaissant pas a priori la de´formation finale avant de re´aliser la simulation, il convient d’uti-
liser l’estimation du mode`le de Sachs (1928), qui est dans la plupart des cas rencontre´s une
valeur majorante. Cette estimation est possible a` partir de la donne´e de la fraction volumique
de phase β de la microstructure a` simuler. Cette approche permet de choisir une discre´tisation
temporelle robuste vis-a`-vis des diffe´rentes fractions volumiques et microstructures.
Les figures C.5 et C.6 pre´sentent pour les diffe´rentes fractions volumiques l’e´volution res-
pectivement des de´formations et vitesses de fluage moyenne et moyennes par phase en fonction
du temps pour un de´coupage de la simulation en 160 pas de calcul et un maillage avec des
e´le´ments quadratiques polyphase´s (cu20). Le re´gime permanent est atteint assez rapidement.
Des re´sultats analogues sont observe´s dans les autres cas de maillage.
Si on compare pour les diffe´rentes fractions volumiques les temps de fluage pour atteindre le
re´gime stationnaire au sens de la re´ponse macroscopique, le parame`tre important ne semble pas
eˆtre la de´formation mais plutoˆt la de´formation moyenne de la phase α, i.e. de la phase dure. Si
la phase α s’est de´forme´e d’environ 0,5%, on observe que le re´gime stationnaire est atteint.
Afin de s’assurer a priori que la dure´e totale de la simulation permette bien d’atteindre
le re´gime stationnaire, on conside`re, dans le cas le plus de´favorable le temps mis par une mi-
crostructure monophase´e, uniquement constitue´e de phase dure pour atteindre la de´formation
de 0,5%. Cette surestimation ne porte pas pre´judice au temps de calcul car ce dernier est en
fait interrompu de`s que l’on de´tecte, au cours du calcul, que le re´gime permanent est conside´re´
comme atteint.
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Figure C.5 – Evolution des de´formations de fluage (100MPa) moyenne et moyennes par phase
en fonction du temps pour un de´coupage de la simulation en 160 pas de calcul et un maillage
avec des e´le´ments quadratiques polyphase´s (cu20), les parame`tres mate´riau sont de´taille´s dans
le tableau 4.1
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Figure C.6 – Evolution des vitesses de fluage (100MPa) moyenne et moyennes par phase en
fonction du temps pour un de´coupage de la simulation en 160 pas de calcul et un maillage avec
des e´le´ments quadratiques polyphase´s (cu20), les parame`tres mate´riau sont de´taille´s dans le
tableau 4.1
C.1. Approche nume´rique en fluage par VES : Discre´tisations temporelle et spatiale 265
En effet, au cours du calcul, la fin du re´gime transitoire est de´tecte´e en se basant sur la
line´arite´ par rapport au temps de la de´formation totale. Dans le re´gime transitoire, la courbe
de de´formation totale en fonction du temps (figure C.5) est incurve´e vers le bas et sa courbure
diminue quand le temps augmente, en tendant vers ze´ro quand le re´gime permanent est atteint.
La figure C.7 illustre le crite`re de de´tection du re´gime permanent. Celui-ci est adimensionne´
par rapport aux pas de temps de calcul afin de ne pas de´pendre de la discre´tisation temporelle.
Le crite`re limite utilise´ pour la de´tection du re´gime permanent est 0,0001. Les vitesses de fluage
obtenues au moment de la de´tection du re´gime permanents sont peu sensibles a` la valeur de ce
crite`re.
Figure C.7 – Calcul du crite`re de de´tection du re´gime permanent (fin du re´gime transitoire)
Il a e´te´ montre´ que la mise en charge d’une seconde n’avait pas d’influence sur les vitesses
moyenne et moyenne par phase du re´gime permanent. Meˆme si cette mise en charge est conser-
ve´e dans l’e´tude de la discre´tisation spatiale, par la suite, la charge de fluage est applique´e de`s
le premier pas de calcul.
C.1.2 Discre´tisation spatiale
Le calcul par e´le´ments finis ne´cessite e´galement une discre´tisation spatiale de la ge´ome´trie.
Dans le cas de notre e´tude, il s’agit d’un maillage cubique re´gulier. Des e´le´ments line´aires (cub8)
et quadratiques (cu20), monophase´s et polyphase´s ont e´te´ utilise´s. L’objectif de ce paragraphe
est, d’une part, de choisir parmi ces e´le´ments le type le plus approprie´ a` l’e´tude nume´rique
envisage´e ici. De plus, le degre´ de raffinement du maillage assurant la convergence spatiale est
aussi e´tudie´.
Comme pre´ce´demment, le mode`le de microstructure des polycristaux biphase´s de Vorono¨ı a
e´te´ utilise´ pour cette e´tude. La meˆme tesselation que pre´ce´demment, contenant 36 germes (30
germes vise´s), a permis de ge´ne´rer cinq microstructures biphase´es contenant environ respecti-
vement 10-30-50-70 et 90% de phase β. Les lois de comportement de´crites dans le paragraphe
4.2.1 ont e´te´ attribue´es aux phases α et β.
De meˆme, le chargement de fluage de 100MPa est applique´ avec une mise en charge d’une
seconde, discre´tise´e en dix pas, selon les conditions aux limites pe´riodiques (CLPC). De fac¸on
a` atteindre le re´gime de fluage stationnaire, des temps de simulation de 800-400-200-100 et
50s ont e´te´ choisis respectivement pour 10-30-50-70 et 90% de phase β. 80 pas fractionnent
les temps de simulations, ce qui est suffisant pour assurer la convergence temporelle d’apre`s le
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paragraphe pre´ce´dent.
Un nombre croissant d’e´le´ments constituant le maillage est choisi :
– pour les e´le´ments line´aires (cub8) : 27, 216, 729, 1728, 3375, 5832, 9261, 13824 et 19683
e´le´ments ;
– pour les e´le´ments quadratiques (cu20) : 27, 216, 729, 1728, 3375 e´le´ments.
La ge´ome´trie des microstructures a` simuler e´tant susceptible d’eˆtre de´grade´e par la discre´ti-
sation spatiale, on s’inte´resse tout d’abord a` la fraction de phase β dans la structure maille´e en
fonction du nombre d’e´le´ments. La figure C.8 repre´sente ces e´volutions en fonction du nombre de
points de Gauss, ce qui met en e´vidence l’inte´reˆt d’utiliser des e´le´ments polyphase´s : a` nombre
e´gal de points de Gauss (i.e. sans augmentation sensible des temps de calcul), les valeurs obte-
nues avec les maillages polyphase´s sont ge´ne´ralement plus proches de la valeur « asymptote »
(pour plus de 100000 points de Gauss) que celles obtenues avec les maillages monophase´s. On
choisira donc d’utiliser des e´le´ments polyphase´s pour la suite de l’e´tude.
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Figure C.8 – Evolution des diffe´rentes fractions de phase β en fonction de la discre´tisation
spatiale
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Pour les quatre types de maillage, les figures C.9, C.10, C.11 et C.12 regroupent les re´sultats
des simulations de fluage en fonction du nombre de points de Gauss.
Figure C.9 – Evolution des vitesses de fluage (100MPa) moyenne et moyennes par phase en
fonction de la discre´tisation spatiale pour les microstructures maille´es par des e´le´ments cubiques
line´aires monophase´s (cub8), les parame`tres mate´riau sont de´taille´s dans le tableau 4.1
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Figure C.10 – Evolution des vitesses de fluage (100MPa) moyenne et moyennes par phase en
fonction de la discre´tisation spatiale pour les microstructures maille´es par des e´le´ments cubiques
line´aires polyphase´s (cub8), les parame`tres mate´riau sont de´taille´s dans le tableau 4.1
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Figure C.11 – Evolution des vitesses de fluage (100MPa) moyenne et moyennes par phase en
fonction de la discre´tisation spatiale pour les microstructures maille´es par des e´le´ments cubiques
quadratiques monophase´s (cu20), les parame`tres mate´riau sont de´taille´s dans le tableau 4.1
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Figure C.12 – Evolution des vitesses de fluage (100MPa) moyenne et moyennes par phase en
fonction de la discre´tisation spatiale pour les microstructures maille´es par des e´le´ments cubiques
quadratiques polyphase´s (cu20), les parame`tres mate´riau sont de´taille´s dans le tableau 4.1
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D’une manie`re ge´ne´rale, plus le maillage est raffine´, plus le contraste de vitesses de fluage
entre phases est important. Par ailleurs, plus la fraction volumique de phase molle β est e´le-
ve´e, plus la convergence spatiale est difficile. Les maillages line´aires fournissent des vitesses
de fluage plus faibles que celles obtenues avec les maillages quadratiques. Si ces derniers sont
suffisamment raffine´s pour atteindre la convergence spatiale, cela montre qu’il faudrait raffiner
davantage les maillages line´aires pour obtenir une convergence vis-a`-vis de la taille de maille
avec ces e´le´ments. Comme les temps de calcul pour les maillages line´aires les plus raffine´s sont
supe´rieurs a` ceux requis par l’utilisation des e´le´ments quadratiques, on choisit donc d’utiliser
des e´le´ments quadratiques polyphase´s. Dans le cas du mode`le des polycristaux biphase´s de
Vorono¨ı, inde´pendamment de la fraction de phase β, une densite´ de maillage de 125 e´le´ments
quadratiques polyphase´s (soit 3375 points de Gauss) en moyenne par germe est choisie.
Pour la fraction de phase β vise´e d’environ 30%, des simulations ont e´te´ effectue´es avec les
trois types de conditions aux limites sur des maillages d’e´le´ments quadratiques polyphase´s pour
chaque mode`le de microstructures e´tudie´ :
– pour le mode`le des polye`dres biphase´s de Vorono¨ı, on a vise´ une microstructure contenant
en moyenne 27 germes,
– pour le mode`le des sphe`res boole´ennes, on a vise´ une microstructure contenant en moyenne
8 germes,
– pour le mode`le des areˆtes de Vorono¨ı, on a vise´ une microstructure contenant en moyenne
1 germe,
– pour le mode`le des facettes de Vorono¨ı, on a vise´ une microstructure contenant en moyenne
1 germe,
– pour le mode`le de microstructures biphase´es du M5®, on a vise´ une microstructure conte-
nant en moyenne 1 germe.
Des maillages de plus en plus raffine´s ont e´te´ utilise´s. La figure C.13 de´taille les e´volutions
des vitesses de fluage moyenne et moyennes par phase en fonction de la discre´tisation spatiale.
En analysant ces re´sultats, le raffinement ne´cessaire a` la convergence spatiale a e´te´ choisi.
Par germe contenu dans la microstructure, on a donc duˆ utiliser :
– pour le mode`le des polye`dres biphase´s de Vorono¨ı, 125 e´le´ments (soit 3375 points de
Gauss),
– pour le mode`le des sphe`res boole´ennes, 216 e´le´ments (soit 5832 points de Gauss),
– pour le mode`le des areˆtes de Vorono¨ı, 3375 e´le´ments (soit 91125 points de Gauss),
– pour le mode`le des facettes de Vorono¨ı, 8000 e´le´ments (soit 216000 points de Gauss),
– pour le mode`le de microstructures biphase´es du M5®, 8000 e´le´ments (soit 216000 points
de Gauss).
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Figure C.13 – Evolution des vitesses de fluage (100MPa) moyenne et moyennes par phase en
fonction de la discre´tisation spatiale pour toutes les morphologies e´tudie´es, pour les trois types
de conditions aux limites (fvβ ≈ 30%)
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C.2 Evaluation de l’effet morphologique sur le compor-
tement en fluage
C.2.1 Mode`les analytiques
C.2.1.1 Mode`le de Berveiller-Zaoui
Dans une premie`re approche, le mode`le de Berveiller et Zaoui (1979), re´cemment par Oni-
mus et Be´chade (2009) en plasticite´ polycristalline, imple´mente´ sous SiDoLo (Pilvin (2003)), a
e´te´ applique´ dans notre cas en conside´rant un comportement e´lasto-viscoplastique a` seuil nul
lors du fluage d’un mate´riau biphase´. Cette premie`re approche est issue d’une collaboration
informelle avec F. Onimus (Laboratoire d’Analyses Me´tallurgiques des Mate´riaux, Service de
Recherches Me´tallurgiques Applique´es, CEA).
La figure C.14 pre´sente les courbes de vitesses donne´es par le mode`le de Berveiller et Zaoui
(1979). Aux faibles fractions de phase β, ce mode`le est tre`s proche du mode`le de Taylor puis
s’en e´loigne un peu lorsque la fraction augmente, tout en restant plus e´loigne´ du mode`le de Sachs.
Figure C.14 – Evolution des vitesses de fluage (100MPa) en fonction de la fraction volumique
de phase β, e´value´es par le mode`le de Berveiller et Zaoui (1979) (parame`tres mate´riau de´taille´s
dans le tableau 4.1)
Les vitesses de fluage obtenues sont sensiblement plus faibles que celles obtenues par l’ap-
proche au second-ordre (mode`le auto-cohe´rent sur la figure 4.13) mais tre`s proches de celles
obtenues par l’approche affine (mode`le auto-cohe´rent, pre´sente´e ci-apre`s sur la figure C.15).
C.2.1.2 Approche affine
La figure C.15 pre´sente les courbes de vitesses donne´es par l’approche affine, le mode`le
auto-cohe´rent, ainsi que les estimations d’Hashin-Shtrikman. L’estimation infe´rieure d’Hashin-
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Shtrikman est relativement proche du mode`le de Taylor alors que l’estimation supe´rieure est
nettement infe´rieure au mode`le de Sachs. Jusqu’a` environ 30% de phase β, le mode`le auto-
cohe´rent est tre`s proche de l’estimation infe´rieure d’Hashin-Shtrikman. A partir d’environ 90%
de phase β, il est au contraire proche de l’estimation supe´rieure.
Figure C.15 – Evolution des vitesses de fluage (100MPa) en fonction de la fraction volumique
de phase β e´value´es par l’approche affine (parame`tres mate´riau de´taille´s dans le tableau 4.1)
Les vitesses de fluage obtenues par l’approche affine sont sensiblement plus faibles que celles
obtenues par l’approche au second-ordre (figure 4.13).
C.2.2 Etude d’une microstructure de type polycristaux biphase´s de
Vorono¨ı
C.2.2.1 Re´sultats des simulations par e´le´ments finis sur des VES de « petite »
taille, pe´riodiques ou non pe´riodiques
La figure C.16 pre´sente les vitesses de fluage moyennes entre les VES obtenues pour les
trois types de conditions aux limites pour deux tailles de VES correspondant a` 27 et 8 germes
en moyenne par VES. Le nombre de VES ne´cessaire pour estimer la vitesse moyenne a` ±5%
est e´galement indique´ sur la figure. Le nombre de VES a` simuler est plus important, mais cela
ne´cessite globalement un temps de calcul plus faible. Pour ces petits VES, de faibles e´carts ont
e´te´ releve´s en CLPC et CLDHC alors que des vitesses sensiblement plus e´leve´es sont obtenues
en CLCHC, en particulier pour des fractions de 10, 30 et 50% de phase β. Ces VES pre´sentent
donc une plus forte sensibilite´ aux conditions aux limites et sont donc moins repre´sentatifs du
comportement effectif du mate´riau.
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Figure C.16 – Comparaison des e´volutions des vitesses de fluage (100MPa) en fonction de la
fraction volumique de phase β e´value´es par approche nume´rique statistique sur des polycristaux
biphase´s de Vorono¨ı de 27 et 8 germes (parame`tres mate´riau de´taille´s dans le tableau 4.1)
Des simulations ont e´galement e´te´ mene´es sur des VES pe´riodise´s (8 et 27 germes). Les
dispersions entre VES sont nettement plus e´leve´es pour les microstructures pe´riodiques. Pour
les VES de 8 germes (figure C.17), un biais apparaˆıt e´galement en CLPC et CLDHC, les mi-
crostructures pe´riodiques pre´sentant des vitesses de fluage plus e´leve´es alors que les re´sultats
obtenus en CLCHC sont sensiblement les meˆmes.
Ce biais, lie´ a` la pe´riodisation de la morphologie du mate´riau, s’atte´nue pour une taille de
VES plus importante (27 germes sur la figure C.18) en terme de vitesse de fluage meˆme si la
dispersion entre VES reste plus e´leve´e que pour les microstructures non pe´riodise´es. Il est donc
pre´fe´rable d’utiliser des microstructures non pe´riodise´es, qui sont plus repre´sentatives a` une
taille donne´e.
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Figure C.17 – Comparaison des e´volutions des vitesses de fluage (100MPa) en fonction de la
fraction volumique de phase β e´value´es par approche nume´rique statistique sur des polycristaux
biphase´s, pe´riodiques ou non, de Vorono¨ı de 8 germes (parame`tres mate´riau de´taille´s dans le
tableau 4.1)
Figure C.18 – Comparaison des e´volutions des vitesses de fluage (100MPa) en fonction de la
fraction volumique de phase β e´value´es par approche nume´rique statistique sur des polycristaux
biphase´s, pe´riodiques ou non, de Vorono¨ı de 27 germes (parame`tres mate´riau de´taille´s dans le
tableau 4.1)
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C.2.2.2 Comparaison avec les mode`les analytiques
La figure C.19 compare les re´sultats obtenus par e´le´ments finis en CLPC pour des VES de 27
germes en moyenne avec ceux provenant de la mode´lisation analytique par approche affine. Les
estimations hautes et basses d’Hashin-Shtrikman encadrent les re´sultats obtenus par e´le´ments
finis. Le mode`le auto-cohe´rent estime des vitesses de fluage infe´rieures aux moyennes pre´dites
par les simulations par e´le´ments finis. En e´chelle logarithmique, cet e´cart est maximum pour
10% et a` peu pre`s constant de 30 a` 70%.
Figure C.19 – Comparaison des e´volutions des vitesses de fluage (100MPa) en fonction de la
fraction volumique de phase β e´value´es par approche nume´rique statistique sur des polycris-
taux biphase´s de Vorono¨ı de 27 germes et par approche analytique affine (parame`tres mate´riau
de´taille´s dans le tableau 4.1)
La figure C.20 compare les re´sultats obtenus par e´le´ments finis en CLPC pour des VES de
27 germes en moyenne avec ceux provenant de la mode´lisation analytique de Berveiller et Zaoui
(1979). Comme pour l’approche affine (et celle au second-ordre), le mode`le de Berveiller et
Zaoui (1979) estime des vitesses de fluage infe´rieures aux moyennes pre´dites par les simulations
par e´le´ments finis. En e´chelle logarithmique, cet e´cart est maximum pour 10% et a` peu pre`s
constant de 30 a` 70%.
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Figure C.20 – Comparaison des e´volutions des vitesses de fluage (100MPa) en fonction de la
fraction volumique de phase β e´value´es par approche nume´rique statistique sur des polycristaux
biphase´s de Vorono¨ı de 27 germes et par le mode`le analytique de Berveiller et Zaoui (1979)
(parame`tres mate´riau de´taille´s dans le tableau 4.1)
C.2.3 Etude de la sensibilite´ a` la morphologie
Pour chaque mode`le de microstructures, des tailles croissantes de VES sont employe´es, pour
chaque type de conditions aux limites. Les vitesses de fluage obtenues pour ces diffe´rentes tailles
de VES sont pre´sente´es :
– sur la figure C.21 pour le mode`le de microstructure des polycristaux biphase´s,
– sur la figure C.22 pour le mode`le de microstructure des sphe`res boole´ennes,
– sur la figure C.23 pour le mode`le de microstructure des areˆtes de Vorono¨ı,
– sur la figure C.24 pour le mode`le de microstructure des facettes de Vorono¨ı,
– sur la figure C.25 pour le mode`le de microstructure biphase´es du M5®.
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Figure C.21 – Evolution des vitesses de fluage (100MPa) en fonction de la taille des VES
e´value´es par approche nume´rique statistique sur le mode`le de microstructure des polycristaux
biphase´s (fvβ ≈ 30%, parame`tres mate´riau de´taille´s dans le tableau 4.1)
Figure C.22 – Evolution des vitesses de fluage (100MPa) en fonction de la taille des VES e´va-
lue´es par approche nume´rique statistique sur le mode`le de microstructure des sphe`res boole´ennes
(fvβ ≈ 30%, parame`tres mate´riau de´taille´s dans le tableau 4.1)
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Figure C.23 – Evolution des vitesses de fluage (100MPa) en fonction de la taille des VES e´va-
lue´es par approche nume´rique statistique sur le mode`le de microstructure des areˆtes de Vorono¨ı
(fvβ ≈ 30%, parame`tres mate´riau de´taille´s dans le tableau 4.1)
Figure C.24 – Evolution des vitesses de fluage (100MPa) en fonction de la taille des VES
e´value´es par approche nume´rique statistique sur le mode`le de microstructure des facettes de
Vorono¨ı (fvβ ≈ 30%, parame`tres mate´riau de´taille´s dans le tableau 4.1)
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Figure C.25 – Evolution des vitesses de fluage (100MPa) en fonction de la taille des VES
e´value´es par approche nume´rique statistique sur le mode`le de microstructure biphase´es du M5®
(fvβ ≈ 30%, parame`tres mate´riau de´taille´s dans le tableau 4.1)
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Comportement en fluage à haute température dans le domaine biphasé (α+ β)
de l’alliage M5®
Résumé : Le comportement en fluage isotherme de tôles en alliage de M5® a été étudié à haute
température dans le domaine biphasé (α + β), sous vide, dans le domaine des faibles contraintes
(1-10MPa). Une première approche consiste en l’identification des lois de fluage des phases α et β
dans leur domaine monophasé respectif puis en l’extrapolation de ces lois dans le domaine biphasé.
Cette approche ne permet malheureusement pas de reproduire le comportement expérimental. Une
amélioration de ce modèle est développée dans cette étude en prenant en compte deux effets micro-
structuraux :
(i) la taille de grains : des tailles de grains spécifiques contrôlées ont été obtenues en appliquant
des traitements thermo-mécaniques au matériau. Des essais de fluage dans les domaines quasi-α et
quasi-β ont ainsi mis en évidence un fort effet de la taille de grains, en particulier dans le régime de
fluage diffusionnel.
(ii) le contraste micro-chimique entre les phases α et β dans le domaine biphasé : d’après des calculs
thermodynamiques et des analyses microstructurales, la phase β est enrichie en Nb et appauvrie en
O (inversement pour la phase α). Des essais de fluage ont alors été mis en œuvre sur des alliages
Zr-Nb-O dont les teneurs en Nb et O sont représentatives de chaque phase dans le domaine biphasé.
Cette base expérimentale a permis de d’identifier de nouvelles lois de fluage pour les phases α et β.
Ces lois ont été ensuite implémentées dans un modèle éléments finis afin de simuler le comportement
du matériau biphasé. La morphologie 3D des phases (en particulier la germination de la phase β aux
joints de grains α) est introduite explicitement dans les simulations afin de mettre en évidence son
effet sur le comportement macroscopique.
M5® est une marque déposée d’AREVA-NP
Mots clés : fluage, alliages de zirconium, haute température, transformation de phases, effets de
taille de grains, M5®
High temperature creep behavior in the (α+ β) phase temperature range of
M5® alloy
Abstract: The isothermal steady-state creep behavior of a M5® thin sheet alloy in a vacuum en-
vironment was investigated in the (α + β) temperature, low-stress (1-10MPa) range. To this aim, the
simplest approach consists in identifying α and β creep flow rules in their respective single-phase tem-
perature ranges and extrapolating them in the two-phase domain. However, the (α+ β) experimental
behavior may fall outside any bounds calculated using such creep flow data. Here, the model was
improved for each phase by considering two microstructural effects:
(i) Grain size: Thermo-mechanical treatments applied on the material yielded various controlled grain-
size distributions. Creep tests in near-α and near-β ranges evidenced a strong grain-size effect, espe-
cially in the diffusional creep regime.
(ii) Chemical contrast between the two phases in the (α+β) range: From thermodynamic calculations
and microstructural investigations, the β phase is enriched in Nb and depleted in O (the reverse being
true for the α phase). Thus, creep tests were performed on model Zr-Nb-O thin sheets with Nb and O
concentrations representative of each phase in the considered temperature range.
New α and β creep flow equations were developed from this extended experimental database and
used to compute, via a finite element model, the creep rates of the two-phase material. The 3D-
morphology of phases (β grains nucleated at α grain boundaries) was explicitly introduced in the
computations. The effect of phase morphology on the macroscopic creep flow was shown using this
specific morphology, compared to other typical morphologies and to experimental data.
M5® is a registered trademark of AREVA-NP
Keywords: Creep, zirconium alloys, high temperature, phase transformation, grain size effects,
M5®
